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1 Einleitung und Motivation 
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1 Einleitung und Motivation 
Der anthropogene Treibhauseffekt und die damit verbundene Klimaerwärmung stellen die 
internationale Staatengemeinschaft aktuell vor immense Herausforderungen. Im Rahmen der 
Pariser Klimakonferenz von 2015 wurde als Ziel die Begrenzung der globalen Erwärmung auf 
maximal 2°C oberhalb des vorindustriellen Niveaus festgelegt.1 Die politische Umsetzung 
konkreter Maßnahmen gestaltet sich jedoch aus Sicht vieler Experten als zu langsam, weshalb 
vermehrt in Frage gestellt wird, ob die vereinbarten Zusagen noch realisierbar sind. Eine 
entsprechende Prognose der Internetseite Climate Action Tracker, welche unter anderem vom 
Potsdam-Institut für Klimafolgenforschung betrieben wird, ist Abbildung 1 zu entnehmen. 
Demzufolge wäre unter Fortsetzung der aktuellen Maßnahmen eine Temperaturerhöhung um 
2.7 – 3.1°C bis zum Jahr 2100 zu erwarten (dunkelblauer Korridor in Abbildung 1). 
 
Abbildung 1: Prognostizierte globale Erwärmung bis 2100. Berücksichtigt wird dafür der nach 
verschiedenen Szenarien erwartete weltweite Ausstoß an CO2-Äquivalenten. Abbildung mit 
Genehmigung adaptiert aus 2. Copyright© 2009-2021 Climate Analytics and NewClimate 
Institute.  
Gerade in jüngster Vergangenheit scheint sich jedoch ein Wandel unter den politischen 
Entscheidungsträgern einzustellen. So kündigte die aktuell zweitgrößte Volkswirtschaft China 
im vergangenen Jahr an, die CO2-Neutralität bis zum Jahr 2060 anzustreben. Aktuell bestehen 
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ähnliche Null-Emissions-Pläne weiterer 126 Staaten.2 Unter Einbezug dieser optimistischen 
Zielvorgaben verbessert sich die Prognose bezüglich der zu erwartenden Erwärmung 
maßgeblich (orangene Linie in Abbildung 1). Auch die aktuell größte Volkswirtschaft der Welt, 
die USA, wendet sich mit der Wahl des neuen Präsidenten Joe Biden einer Verschärfung von 
zuvor deregulierten Klimaschutzgesetzen zu.3 Innerhalb der europäischen Union (EU) stellt der 
Klimaschutz in entscheidenden Kreisen ein Thema mit höchster Priorität dar. Dies wurde 
beispielsweise durch die Antrittsansprache der EU-Kommissionspräsidenten von der Leyen 
nach ihrer Wahl im Jahre 2019 deutlich, in der sie einen weltweiten Führungsanspruch der EU 
in Sachen Klimaschutz in Aussicht stellte.4 Als europäische Zielvorgabe wird im 2030 Climate 
Target Plan die Reduktion von Treibhausgasen um 55% innerhalb der nächsten 10 Jahre 
angestrebt. Dies soll den Weg zur Klimaneutralität bis 2050 ebnen.5 
Um diese Ziele erreichen zu können, stellt eine nachhaltige und effiziente Energiespeicherung 
eine wichtige Herausforderung dar. Dabei sind insbesondere die zwei Schlagworte 
Versorgungssicherheit und Elektromobilität zu beleuchten.6 So unterliegt das Energieangebot 
aus erneuerbaren Quellen wie Wind- und Sonnenkraft – anders als bei konventionellen 
Kraftwerkstypen wie Gas, Kohle oder Atomkraft – starken zeitlichen Schwankungen. Deshalb 
sind neben einer möglichst diversifizierten Aufstellung verschiedener erneuerbarer 
Energiequellen und Standorte zur Sicherstellung der Netzqualität auch effiziente 
Energiespeicher nötig. Dabei kommen sowohl Pumpspeicher als auch verschiedene 
Batteriespeichersysteme, darunter die Lithiumionenbatterie, zum Einsatz.7,8 Bezüglich der 
Elektromobilität besteht weltweit die Strategie zur Substitution fossiler Brennträger 
hauptsächlich im Einsatz von Lithiumionenbatterien.9 Konkurrierende Systeme wie die 
Wasserstoff-Brennstoffzelle sind dagegen kaum auf dem Markt vertreten und haben in der 
öffentlichen Diskussion zumindest für den Individualverkehr an Bedeutung verloren (vgl. 
Abbildung 2). Die enorme Signifikanz des schnellen Ausbaus der Elektromobilität für das 
Erreichen der Klimaziele kann anhand einiger Kennzahlen abgeschätzt werden: In der EU hatte 
der Transportsektor im Jahr 2017 einen Anteil von 24% an der Gesamtemission von 
Treibhausgasen. Gleichzeitig ist dieser Sektor in der EU der einzige Bereich, in dem seit 1990 
keine Reduktion der Emissionen gelungen ist. Die Europäische Umweltagentur (EEA) 
prognostiziert unter Berücksichtigung der aktuell beschlossenen Maßnahmen sogar bis 2030 
keine Senkung der Emissionen unter den Wert von 1990. Im Jahr 2018 lag der Anteil des 
Straßenverkehrs an den gesamten Emissionen des Transportsektors bei 71%. Insbesondere in 
diesem Bereich sind deshalb weitere Maßnahmen, unter anderem zur Förderung der 
Elektromobilität, erforderlich.10 




Abbildung 2: Vergleich des Anteils verschiedener Antriebstechniken am weltweiten  
Automobilbestand im Jahr 2019.11–13 
Im vorangegangenen Absatz wurde deutlich, dass der batteriebasierte Energiespeicher, darunter 
insbesondere die Lithiumionenbatterie, eine Schlüsseltechnologie für das Gelingen der 
Energiewende darstellt. Moderne Lithiumionenbatterien sind hochkomplexe, partikulär 
aufgebaute Systeme (vgl. Kapitel 2.2). Gezieltes Materialdesign zur Batterieoptimierung 
erfordert ein tiefgehendes Verständnis der in diesen Systemen ablaufenden Prozesse (vgl. 
Kapitel 2.3). Leider mangelt es an effizienten Analytikmethoden mit räumlicher 
Hochauflösung, um einzelne, nanoskopisch kleine Bestandteile der Batterie charakterisieren 
und somit mögliche Schwachstellen exakt identifizieren zu können (vgl. Kapitel 2.6). In der 
vorliegenden Arbeit soll ein Beitrag zur Schließung dieser Lücke aufgezeigt werden. Es werden 
zwei neuartige Methoden zur nanoskaligen Analytik an Batteriematerialien entwickelt und 
vorgestellt. Beide Methoden basieren auf dem Einsatz der Rasterkraftmikroskopie (engl. atomic 
force microscopy, AFM). Der Fokus der Untersuchungen liegt dabei insbesondere auf der 
räumlich hochaufgelösten Quantifizierung von - für die Stromspeicherung elementaren - 
Transportprozessen in Elektrodenmaterialien.  
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2 Theoretischer Hintergrund und Stand der Forschung 
2.1 Grundlagen der Rasterkraftmikroskopie  
Seit der Entwicklung der Rasterkraftmikroskopie (engl.: atomic force microscopy, AFM) im 
Jahr 1986 stellt die Methode ein vielfach verwendetes Werkzeug zur hochaufgelösten 
Untersuchung von Oberflächen dar.14 AFM ermöglicht die Abbildung der 
Oberflächentopographie mit hoher lateraler Auflösung bis hin zum atomaren Bereich.15,16 
Darauf aufbauend wurde eine Vielzahl weiterer Messmodi etabliert, welche die zusätzliche 
Untersuchung verschiedenster physikalischer, chemischer und biologischer Probenparameter 
erlauben.17–20 Um nur einige Anwendungsbeispiele zu nennen, können die mechanische 
Untersuchung von beispielsweise Polymeren oder auch einzelnen lebenden Zellen,19,21 die  
Messung der thermoelektrischen Leistung von Nanomaterialien22 oder die elektrische 
Charakterisierung von Halbleitern23,24 angeführt werden. Beispiele für wichtige AFM-basierte 
Methoden im Bereich der elektrochemischen Charakterisierung sind unter anderem die 
kombinierte elektrochemische Rasterkraftmikroskopie (engl.: combined scanning 
electrochemical atomic force microscopy, SECM-AFM) zur räumlich hochaufgelösten 
Messung elektrochemischer Prozesse an Oberflächen in Flüssigkeiten;25 die elektrostatische 
Kraftspektroskopie (engl.: electrostatic force spectroscopy, EFS), welche unter anderem der 
Untersuchung des Ionentransportes in Festelektrolyten dient;26 die AFM-basierte 
Impedanzspektroskopie27,28 sowie die elektrochemische Verformungsmikroskopie (engl.: 
electrochemical strain microscopy, ESM) zur Charakterisierung elektrochemischer 
Transportprozesse in Elektrodenmaterialien.29 Die letztgenannte Technik wird ausführlich in 
Kapitel 2.6.2 vorgestellt. 
Das allgemeine Funktionsprinzip der Rasterkraftmikroskopie lässt sich wie folgt beschreiben: 
Es wird eine feine, an einem Federbalken aufgehängte Spitze rasterförmig über die zu 
untersuchende Probe bewegt. Dabei wirken abstandsabhängig atomare Kräfte zwischen Probe 
und Spitze, was zu einer Deformation des Federbalkens führt. Diese Deformation wird in den 
meisten AFM-Aufbauten anhand der Ablenkung eines Laserstrahls von der Rückseite des 
Federbalkens detektiert. Abbildung 3 zeigt eine typische Kraft-Abstands-Kurve, in welcher die 
Durchbiegung des Federbalkens gegen den Abstand zwischen Spitze und Probe aufgetragen ist. 
In der Regel wird in dem linearen Bereich der Kurve bei geringem Abstand zwischen Spitze 
und Probe eine direkte Proportionalität zwischen der Durchbiegung und der auf den 
Federbalken wirkenden Kraft angenommen. Die Ziffern (1) bis (4) in der Abbildung geben 
verschiedene charakteristische Bereiche der Kurve an. Bei großen Abständen (1) zwischen 
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Spitze und Probe wirken näherungsweise keine Kräfte und der Federbalken zeigt keine 
Durchbiegung. Im Laufe der Annäherung an die Probe (rote Kurve) überwiegen zunächst 
attraktive Van-der-Waals-Kräfte und elektrostatische Kräfte. Dies führt ab einem kritischen 
Abstand (2) dazu, dass die Spitze schlagartig in mechanischen Kontakt mit der Probe tritt. Wird 
der Abstand noch weiter verringert (3), so überwiegen schließlich repulsive Kräfte. Der 
Rücklauf (blaue Kurve) unterscheidet sich vom Hinlauf nur an Punkt (4) signifikant:  Aufgrund 
starker attraktiver Wechselwirkungen, zu denen bei Messungen in Luft auch Kapillarkräfte30 
beitragen, bleibt die Spitze über einen längeren Zeitraum auf der Probe haften, bevor sie sich 
schließlich schlagartig löst.31–33 
 
Abbildung 3: Kraft-Abstands-Kurve mit Auftragung der Durchbiegung des Federbalkens als 
Funktion des Abstandes zwischen Probe und Spitze während Annäherung (rot) und 
Zurückziehen (blau).  
Im sogenannten Kontaktmodus wird die Spitze in direkten mechanischen Kontakt mit der Probe 
gebracht [Bereich (3) in Abbildung 3] und in einem Raster über die Probenoberfläche bewegt. 
Die dabei applizierte Kraft ist proportional zur Durchbiegung des Federbalkens, wobei die 
Steifigkeit des Federbalkens als Proportionalitätskonstante dient. Typischerweise wird die 
Durchbiegung – und damit die applizierte Kraft – während einer Messung konstant gehalten, 
indem die Höhe der AFM-Spitze dynamisch an die Gegebenheiten der Probe angepasst wird. 
Auf diese Weise wird sukzessive das Oberflächenprofil der Probe ermittelt. Ebenfalls ist es 
möglich, stattdessen die Höhe der AFM-Spitze während des Rasterns konstant zu halten und 
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die Oberflächentopographie aus der resultierenden Durchbiegung des Federbalkens zu 
bestimmen. Dies hat den Vorteil, dass keine dynamische Nachregelung der Spitzenhöhe 
während der Messung erforderlich ist. Nachteilig erscheint jedoch die damit verbundene starke 
Abnutzung von Probe und Spitze, insbesondere bei Proben mit stark inhomogenen 
Höhenprofilen. 
Ein weiterer Modus gängiger AFM-Aufbauten ist der sogenannte Nicht-Kontaktmodus. Im 
Nicht-Kontaktmodus besteht kein direkter mechanischer Kontakt zwischen Probe und Spitze. 
Dies ist vor allem bei empfindlichen Proben hilfreich, welche durch den Kontakt mit der Spitze 
beschädigt werden könnten. Die Messung der Topographie erfolgt anhand des 
Resonanzverhaltens des Federbalkens, welches sensibel auf Kraftbeiträge wie beispielsweise 
Van-der-Waals- oder elektrostatische Kräfte reagiert.31 
 
2.2  Batteriebasierte Energiespeicher 
Wiederaufladbare, batteriebasierte Energiespeicher sind sowohl für mobile als auch für 
stationäre Anwendungen von enormer Signifikanz.  Die aktuell wichtigste und meistgenutzte 
Technologie in diesem Feld ist die Lithiumionenbatterie (LIB).34 Eine detaillierte Vorstellung 
der LIB erfolgt in Kapitel 2.2.1. Weitere bedeutsame etablierte Systeme sind beispielsweise die 
wiederaufladbare Alkali-Mangan-Zelle oder der Bleiakkumulator. Darüber hinaus existiert eine 
große Vielzahl weiterer Ansätze, welche sich aktuell in verschiedenen Stadien der Entwicklung 
befinden. Vor allem im Bereich Elektromobilität werden momentan die größten Erwartungen 
in die Entwicklung einer lithiumbasierten Festkörperbatterie (engl.: all-solid-state battery, 
ASSB) gelegt. Eine kurze Einführung zu diesem Batterietyp folgt in Kapitel 2.2.2. 
Vielversprechend, insbesondere im stationären Bereich, erscheinen darüber hinaus unter 
anderem Redox-Flow Batterien sowie Natrium- oder Magnesium-basierte Batterien. Die beiden 
letztgenannten Systeme sind insbesondere aufgrund der hohen Materialverfügbarkeit und damit 
verbundenen niedrigeren Kosten von hohem Interesse. Eine Vorstellung erfolgt in Kapitel 
2.2.3.  
 
2.2.1  Lithiumionenbatterie 
Lithiumionenbatterien (LIBs) haben sich zum aktuell wichtigsten Konzept auf dem Gebiet der 
mobilen Energiespeicherung entwickelt.34 So erfolgt die Stromversorgung mobiler Geräte der 
modernen Gesellschaft wie Laptops und Smartphones in der Regel anhand von LIBs. Im 
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Rahmen der Elektromobilität sollen LIBs weiterhin in zunehmendem Maße in Autos, Bussen 
und Fahrrädern zum Einsatz kommen.34,35 Im Vergleich zu anderen Batteriesystemen 
überzeugen LIBs insbesondere durch hohe gravimetrische und volumetrische 
Energiedichten.9,35 Der allgemeine Aufbau einer LIB besteht im Wesentlichen aus zwei 
Elektroden (Kathode und Anode), einem flüssigen Elektrolyten, einem Separator sowie dem 
externen Stromkreis (vgl. Abbildung 4). Beim Entladevorgang der Batterie werden 
Lithiumionen und Elektronen - also zusammengefasst Lithium – aus der Anode deinterkaliert 
und im Gegenzug in der Kathode interkaliert. Dabei fließen elektronische und ionische Ströme 
getrennt über den ionenleitenden Elektrolyten bzw. den elektronenleitenden externen 
Stromkreis. Die Elektronen verrichten dabei elektrische Arbeit, wodurch ein an den externen 
Stromkreis angeschlossener Verbraucher betrieben werden kann. Dieser Prozess ist reversibel. 
Somit kann die Batterie durch das Anlegen einer äußeren Spannung wieder in den geladenen 
Zustand überführt werden.   
 
Abbildung 4: Schematische Darstellung des Aufbaus einer Lithiumionenbatterie (LIB). Die 
Aktivmaterialien auf Anoden- und Kathodenseite sind blau bzw. gelb dargestellt. 
Typischerweise wird den Elektroden zusätzlich eine Kohlenstoff-Binder-Phase beigemischt 
(schwarz). Die Stromabnehmer sind in der Regel dünne Folien aus Kupfer (braun) bzw. 
Aluminium (grau). Das verbleibende Volumen im Inneren der Batterie ist mit dem flüssigen 
Elektrolyten gefüllt. Die Pfeile zeigen den Entladevorgang der Batterie an. 
Konventionelle LIBs verwenden als Aktivmaterialien sowohl auf Kathoden- als auch auf 
Anodenseite Interkalationsmaterialien, in denen Lithium reversibel gespeichert werden kann. 
Auf der Kathodenseite werden typischerweise lithiumhaltige Übergangsmetalloxide wie 
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Lithiumkobaltat, Lithiummanganat oder Lithium-Nickel-Mangan-Cobaltat verwendet. Auf der 
Anodenseite kommt klassischerweise Graphit zum Einsatz. Anwendung als Elektrolyt finden 
meist Mischungen organischer Carbonate aus beispielsweise Ethylencarbonat und 
Dimethylcarbonat mit Lithiumhexafluorophosphat als Leitsalz.34,36 Die Zellspannung einer 
Batterie ergibt sich aus der Differenz der chemischen Potentiale von Lithium in Anode und 
Kathode. Mit der Kombination von Graphit und LiCoO2 können hohe Zellspannungen von etwa 
3.8 V erzielt werden, was einen der Hauptgründe für die große Energiedichte von LIBs darstellt. 
Interessanterweise werden hohe Zyklenstabilitäten erreicht, obwohl die genannte Zellspannung 
außerhalb des thermodynamischen Stabilitätsfensters des Elektrolyten liegt. Dies geht mit der 
Bildung von isolierenden Interphasen während der ersten Zyklen einher, welche eine weitere 
Elektrolytzersetzung verhindern. Idealerweise sollten die genannten Interphasen mechanisch 
stabil, elektronisch isolierend und ionisch leitfähig für Lithiumionen sein. Zur Modifikation 
dieser Interphasen werden dem Elektrolyten meist zusätzliche Additive wie beispielsweise 
Vinylencarbonat oder Lithiumbis(oxalato)borat zugesetzt.37–39 
Den Aktivmaterialien werden auf Anoden- wie auf Kathodenseite zusätzliche Additive wie Ruß 
und Polymerbinder beigemengt. Dies dient der Verbesserung der elektronischen Leitfähigkeit 
und der Erhöhung der mechanischen Stabilität. Folglich handelt es sich bei den Elektroden um 
komplex aufgebaute, poröse Komposite, bestehend aus Aktivmaterial, Kohlenstoff-Binder-
Phase und elektrolytgefüllten Hohlräumen (vgl. Abbildung 4).40,41 Die detaillierte 
Charakterisierung dieser Komposite erfordert Analytikmethoden mit einer räumlichen 
Auflösung in der Größenordnung einzelner Primärpartikel (typischerweise im Bereich einiger 
hundert Nanometer bis weniger Mikrometer in kommerziellen Zellen),42,43 wofür sich generell 
AFM-basierte Techniken anbieten. Diese Thematik wird ausgiebig in Kapitel 2.6 diskutiert und 
in allen drei in dieser Arbeit enthaltenen Veröffentlichungen aufgegriffen. 
 
2.2.2  Festkörperbatterien 
Die Forschung an Batteriesystemen unter Verwendung fester Elektrolyte (engl.: all-solid-state 
batteries, ASSBs) wird momentan sowohl universitär als auch bereits industriell mit hohem 
Aufwand betrieben. Die Entwicklung einer ausgereiften ASSB wird mit den Erwartungen 
verbunden, gleich mehrere grundlegende Probleme der etablierten LIBs zu lösen: Zum einen 
würde der Austausch flüssiger, leicht entzündlicher Elektrolyte durch Festelektrolyte 
bestehende Sicherheitsrisiken minimieren. Insbesondere mit Blick auf das politische Ziel, die 
Anzahl an Elektroautos stark zu erhöhen, stellt dies einen entscheidenden Punkt dar. Darüber 
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hinaus besteht die Hoffnung, dass die Entwicklung von ASSBs zu einer deutlichen Steigerung 
der Energiedichte führen könnte. Allein aufgrund der Substitution des Flüssigelektrolyten wäre 
zwar nicht mit einer Steigerung dieser Größe zu rechnen. Allerdings besteht die Hoffnung, dass 
ASSBs die Verwendung von metallischem Lithium auf der Anodenseite ermöglichen 
könnten.44,45 Eine der Literatur entnommene Abschätzung der damit verbundenen 
Energiedichte ist in Abbildung 5 gezeigt.  
 
Abbildung 5: Typischer Aufbau von LIBs (mitte) im Vergleich zu ASSBs (außen) unter 
Verwendung von Lithium (LiM-SSB) bzw. Graphit (LI-SSB) auf Anodenseite. Unter 
Verwendung des gleichen Kathoden-Aktivmaterials zeigt die ASSB nur unter Verwendung von 
metallischem Lithium als Anode (LiM-SSB) eine Steigerung von volumetrischer und 
gravimetrischer Energiedichte w gegenüber der LIB. Dargestellt sind Elektrolytpartikel (gelbe 
Scheiben), Kathoden-Aktivmaterialpartikel (violette Scheiben) und Graphitpartikel (graue 
Scheiben). Der blaue Hintergrund in der LIB zeigt den Flüssigelektrolyten und die gelbe Fläche 
in der LiM-SSB stellt die Lithium-Anode dar. Abbildung mit Genehmigung entnommen aus:45 
Copyright© 2016 Springer Nature. 
Im Idealfall sollte sämtliches in der Batterie enthaltene Lithium aus dem Kathodenmaterial 
stammen, sodass beim Bau der Batterie auf Anodenseite kein zusätzliches Lithium hinzugefügt 
wird. Dies wird als Lithiummetall-freie Anode bezeichnet. Lee et al. konnten in einer aktuellen 
Publikation unter Verwendung von Ag-C Nanokompositen als Lithiummetall-freie Anode eine 
sehr hohe volumetrische Energiedichte von >900 Whl-1 bei gleichzeitig hoher Zyklenstabilität 
erzielen.46 
Als Elektrolyte werden in ASSBs typischerweise sulfidische oder auch oxidische Materialien 
verwendet. Einer der wichtigsten aktuell verwendeten Elektrolyte ist Li6PS5Cl. Als Kathoden-
Wirtsmaterialien kommen analog zu den LIBs in der Regel Übergangsmetalloxide mit 
Schichtstruktur, insbesondere NMC, zum Einsatz. Zur Stabilisierung der Grenzflächen werden 
die Kathoden-Aktivmaterialpartikel häufig mit dünnen Schutzhüllen im Bereich weniger 
Nanometer ummantelt. Diese Hüllen dienen der Verhinderung von Degradationsprozessen, 
indem der direkte elektronische Kontakt zwischen Aktivmaterial und Elektrolyt eingeschränkt 
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wird. Gleichzeitig müssen – um die Funktion der Batterie zu gewährleisten – Lithiumionen 
ausgetauscht werden. Zum Einsatz kommen beispielsweise LiNbO3 oder LiTaO3.
47–49 
Aufgrund der geringen Dicke der Ummantelungen gestaltet sich die Charakterisierung 
kompliziert, weshalb die exakte Funktionsweise bisher nur unzureichend verstanden ist. 
Wie bei der LIB werden auch den ASSB-Aktivmaterialien in der Regel zusätzliche Additive 
wie Ruß und Polymerbinder zur Verbesserung von elektronischer Leitfähigkeit und 
mechanischer Stabilität beigemengt. Um hohe Widerstände zu verhindern, ist eine gute 
Kontaktierung zwischen allen beteiligten Phasen entscheidend. Dies gestaltet sich bei der 
Verwendung fester Elektrolyte naturgemäß schwieriger, da diese, anders als flüssige 
Elektrolyte, nicht einfach in Hohlräume innerhalb der Kathode fließen können. Aus diesem 
Grund müssen Aktivmaterial und Festkörperelektrolyt gezielt miteinander vermischt werden. 
Dies geschieht beispielsweise durch Kugelmahlen oder auch durch Abscheidung des 
Elektrolyten aus entsprechenden Lösungsmitteln.50 Zusätzlich wird zur Verbesserung der 
Kontaktierung ein hoher mechanischer Druck appliziert. Volumenänderungen während der 
Zyklisierung können leicht zu Rissen und Leerstellen zwischen Festelektrolyt und 
Aktivmaterial führen, was die Zellperformanz negativ beeinflusst.45,51 Die Optimierung von 
ASSBs erfordert aus diesen Gründen insbesondere ein tiefergehendes Verständnis der Prozesse 
auf der Ebene einzelner Körner und Korngrenzen.48  
 
2.2.3  Magnesium-Batterie 
Dem weltweit steigenden Bedarf an reversiblen Energiespeichern steht eine begrenzte 
Förderkapazität von Lithium gegenüber. Zwar wären die identifizierten natürlichen 
Vorkommen von Lithium mit 86 Millionen Tonnen52 bei weitem ausreichend, um den 
erwarteten Bedarf der nächsten Jahre zu decken.53 Diese Vorkommen konzentrieren sich jedoch 
auf wenige Gebiete - insbesondere in Südamerika - und sind bisher zu großen Teilen 
unerschlossen. So findet beispielsweise in Bolivien, wo sich mit 21 Millionen Tonnen die 
größten Lithium-Vorkommen weltweit befinden, bisher keine Förderung in relevantem 
Ausmaß statt.52 Es besteht die Befürchtung, dass zumindest temporär Angebotsengpässe 
entstehen könnten, was mit einer Preissteigerung von LIBs verbunden wäre.53 Hinzu kommt, 
dass die Lithium-Förderung zunehmend ökologische und politische Probleme aufgrund des 
hohen Wasserbedarfs bei der Gewinnung aus Salzseen aufwirft.54 Dies gilt insbesondere in 
ohnehin wasserarmen Regionen in Chile, welches nach Australien der aktuell zweitwichtigste 
Exporteur von Lithium ist. 
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Aus den genannten Gründen stellt die Entwicklung leicht verfügbarer und kostengünstiger 
Alternativkonzepte zur etablierten LIB ein wichtiges Ziel dar. Insbesondere im Bereich 
stationärer Energiespeicher können hierfür auch Systeme mit niedrigerer Energiedichte 
Anwendung finden. Als Beispiel soll an dieser Stelle die Mg-Batterie angeführt werden. 
Magnesium zeigt mit 4% einen deutlich höheren Anteil in der Erdkruste als Lithium, welches 
nur zu 0.006 % vorkommt. Damit besteht prinzipiell eine deutlich höhere Verfügbarkeit. Eine 
potenziell äußerst interessante Materialklasse zur Verwendung als Aktivmaterial in Mg-
Batterien stellen die sogenannten Chevrel-Phasen dar. Ein Vertreter dieser Klasse wird in zwei 
Publikationen dieser Arbeit (siehe Kapitel 3.1 und 3.3) näher untersucht. Die dem allgemeinen 
Strukturtyp MxMo6T8 (M = Metall, T = S, Se) zuzuordnenden Materialien ermöglichen 
erstaunlicherweise nicht nur die reversible Interkalation von monovalenten Kationen wie Li+ 
oder Na+, sondern ebenfalls von divalenten Kationen wie Mg2+. Seit einer frühen Publikation 
von Aurbach et al.,55 in welcher eine Mg-Batterie unter Einsatz einer Chevrel-Kathode mit 
einem Kapazitätsverlust von <15% nach 2000 Zyklen entwickelt wurde, findet kontinuierlich 
weitere Forschung an diesem Materialsystem statt.56–58 Das Ziel dieser Forschung besteht 
insbesondere in der Erhöhung der real erreichten Energie- und Leistungsdichte.59 Trotz relativ 
hoher erreichbarer Kapazitäten von 122 mAh/g ist die Energiedichte durch die niedrige 
Zellspannung in Chevrel-basierten Mg-Batterien von nur etwa  1.2 V begrenzt.59 Die 
Leistungsdichte in Magnesium-Batterien ist bisher durch die vergleichsweise träge Kinetik des 
zweiwertigen Magnesiums limitiert.60 Sollten in diesen Bereichen weitere Erfolge erzielt 
werden, könnte die Mg-Batterie als kostengünstige Alternative zur LIB einen wichtigen Platz 
im Bereich stationärer Energiespeicher einnehmen. 
 
2.3  Verbesserung der Batterieperformanz 
Innerhalb der vergangenen Jahrzehnte wurden große Anstrengungen unternommen, um 
Batteriesysteme in Bezug auf Energiedichte, Zyklenstabilität, Leistungsdichte und 
Kosteneffizienz zu verbessern sowie auftretende Sicherheitsrisiken (insbesondere aufgrund der 
Entflammbarkeit) zu minimieren. Dies geht sowohl mit ingenieurstechnischen Leistungen auf 
dem Batterie- und Zell-Level als auch mit chemischer Materialoptimierung einher.  




Abbildung 6: Historische Entwicklung der gravimetrischen Energiedichte verschiedener 
Batteriesysteme. Die Abkürzung NMC steht für Nickel-Mangan-Cobaltat. Die Datenpunkte ab 
2018 stellen Prognosen dar. Mit Genehmigung in adaptierter Form übernommen aus:61 
Copyright© 2018 American Chemical Society. 
So konnte die gravimetrische Energiedichte der LIB selbst ohne Veränderung der 
Aktivmaterialien (Graphit/LiCoO2) innerhalb der letzten 30 Jahre von etwa 100 Wh/kg im Jahr 
1990 auf über 250 Wh/kg gesteigert werden.61 Diese Verbesserung hängt maßgeblich mit der 
Erhöhung des Massenanteils der Aktivmaterialien gegenüber den nicht aktiv an der 
Ladungsspeicherung beteiligten Komponenten wie Stromabnehmer, Zellummantelung oder 
Separator zusammen. Dies ist jedoch nur in einem begrenzten Rahmen möglich, da auch die 
passiven Bauteile wichtige Funktionen innerhalb der Batterie einnehmen. Wird ihr Anteil zu 
stark reduziert, so kann es beispielsweise vermehrt zu unerwünschten Joule-Heating-Effekten 
mit der Folge einer verringerten Batterie-Lebensdauer oder – im schlimmsten Fall – zu 
Sicherheitsrisiken führen.62,63  In jüngster Vergangenheit konnte die Energiedichte durch die 
zusätzliche Substitution der Aktivmaterialien noch einmal deutlich erhöht werden (vgl. 
Abbildung 6). In modernen Zellen wird auf der Kathodenseite in der Regel Lithium-Nickel-
Mangan-Cobaltat (NMC) in unterschiedlichen Zusammensetzungen anstelle von LiCoO2 
verwendet. Auf der Anodenseite kommt vermehrt Graphit mit geringen Anteilen an Silizium 
zum Einsatz. 
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Die Zyklenstabilität, und damit zusammenhängend die Batterielebensdauer, konnte unter 
anderem durch die Optimierung von Batteriemanagementsystemen verbessert werden. Ein 
wichtiger Faktor besteht dabei in der effektiven Temperaturkontrolle, weshalb das 
Managementsystem gegebenenfalls die Leistung der Batterie zur Eindämmung von Joule-
Heating begrenzen muss.64 Auf mikroskopischer Ebene ist jedoch sowohl für LIBs als auch für 
ASSBs in vielen Fällen bisher nicht verstanden, wodurch Kapazitätsverluste mit steigendem 
Batteriealter tatsächlich verursacht werden. Diskutiert werden unter anderem Kontaktabbrüche 
aufgrund mechanischer Verformungen während der Zyklisierung, irreversible 
Phasenumwandlungen sowie Dendritbildung.65–67 Um solchen Effekten besser vorzubeugen, ist 
in Zukunft ein besseres Verständnis der beteiligten Prozesse auf mikro- bzw. nanoskopischer 
Ebene notwendig.48,67,68  
Eine weitere wichtige Kenngröße ist die Leistungsdichte. Dies gilt insbesondere für 
Hochleistungsanwendungen, beispielsweise im Rahmen der Elektromobilität, wo die 
Ladegeschwindigkeit eine für die Marktakzeptanz entscheidende Größe darstellt. 
Experimentelle Befunde sowie theoretische Modellierungen legen nahe, dass in vielen Fällen 
eine Erhöhung der Leistungsdichte durch die Reduktion der Dicke der Elektroden erzielt 
werden kann.69–72 Dies führt jedoch gleichzeitig zu einer Verringerung der Energiedichte, da 
das Verhältnis zwischen Aktivmaterial und passiven Bauteilen ungünstiger wird. An diesem 
Beispiel wird deutlich, dass es sich um komplexe Multiparametersysteme mit 
widersprüchlichen Anforderungen handelt, in denen die Veränderung einer Stellschraube stets 
zu einer Veränderung des Gesamtsystems führt. Deshalb ist stets ein tiefergehendes 
Verständnis der zugrundeliegenden Prozesse nötig, um effektive Batterieoptimierung betreiben 
zu können. 
Im Allgemeinen ist die Kinetik – und damit die Leistungsdichte der Batterie – limitiert durch 
eine Reihe verschiedener Polarisationseffekte. Diese können in drei verschiedene kinetische 
Effekte eingeteilt werden:73 Zu nennen ist die Aktivierungs-Polarisation, welche aufgrund des 
Ladungstransferwiderstandes zwischen den Grenzflächen (beispielsweise zwischen 
Aktivmaterial und Elektrolyt) auftritt. Eine detaillierte Beschreibung erfolgt im direkten 
Anschluss in Kapitel 2.4. Zusätzlich besteht die Ohmsche Polarisation, welche aus den 
Ohmschen Widerständen der einzelnen Zellbauteile, beispielsweise des Stromabnehmers 
resultiert. Den dritten Effekt stellt die Konzentrations-Polarisation dar, welche durch 
Massentransportlimitierungen bedingt ist. Untersuchungen zum diffusiven Massentransport 
stellen einen Schwerpunkt aller drei in dieser Arbeit enthaltenen Publikationen dar. Eine 
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ausführliche theoretische Beschreibung der zugrundeliegenden Prozesse erfolgt im Anschluss 
in Kapitel 2.5. 
 
2.4 Ladungstransferreaktionen 
Ladungstransferreaktionen spielen eine entscheidende Rolle in Batterien, da sie den Austausch 
der Ladungsträger an den Grenzflächen der verschiedenen Phasen ermöglichen. In diesem 
Kapitel soll ein allgemeiner Überblick zur Beschreibung dieser Reaktionen gegeben werden. 
Die beschriebenen Grundlagen sind darüber hinaus elementar für das Verständnis der in Kapitel 
2.6 vorgestellten Analytikmethoden, bei denen gezielt Ladungstransferreaktionen an der 
Grenzfläche zwischen Probe und Elektrode induziert werden. 
Im Folgenden wird das einfache Beispiel einer Ein-Elektronen-Ladungstransferreaktion  
 
mit den Ratenkonstanten 𝑘red und 𝑘ox betrachtet. Die Gesamtstromdichte der Reaktion ergibt 
sich aus der Summe von anodischem und kathodischem Teilprozess:  
𝑗 = 𝑗a + 𝑗k (1) 
 
Hier ist 𝑗 die Stromdichte und die Subskripte 𝑎 und 𝑘 stehen für anodisch bzw. kathodisch. Die 
einzelnen Teilströme ergeben sich zu:74,75   
𝑗a =  𝐹 𝑘ox 𝑐red
int  (2) 
 
𝑗k = − 𝐹 𝑘red 𝑐ox
int (3) 
 
Dabei bezeichnen  𝑐red
int  und  𝑐ox
int die lokalen Konzentrationen der reduzierten bzw. oxidierten 
Spezies an der Grenzfläche (engl.: interface, kurz: int) und 𝐹 ist die Faraday-Konstante. Die 
Ratenkonstanten zeigen in guter Näherung ein Arrhenius-Verhalten und damit eine 
exponentielle Abhängigkeit vom Potentialabfall über der Grenzfläche. Zur Beschreibung dieser 
empirischen Beobachtung wird oft die Butler-Volmer-Gleichung verwendet, welche den 
Zusammenhang zwischen Gesamtstromdichte und Überspannung herstellt:74,75 























Hier ist 𝜂𝐷 die Durchtrittsüberspannung, 𝑅 die universelle Gaskonstante, 𝑇 die Temperatur, 
𝑐bulk die bulk-Konzentration der entsprechenden Spezies und 𝑗0 die Austauschstromdichte.  
Die letztgenannte Größe beschreibt die Geschwindigkeit des Stoffaustauschs an der 
Grenzfläche im Gleichgewichtszustand und ist ein wichtiges Maß für die Kinetik der 
Grenzflächenreaktion. Dies kann gut anhand von Gleichung (4) verdeutlicht werden. Wird der 
Grenzfall einer sehr niedrigen Austauschstromdichte betrachtet, so ist bereits ein geringer 
Strom mit einer großen Überspannung verbunden. Es besteht somit eine starke 
Aktivierungspolarisation, was zu einer Hemmung der Kinetik der Batterie und damit zu einer 
verringerten Leistungsdichte führen kann. 
Im Grenzfall einer sehr hohen Austauschstromdichte sind dagegen hohe Stromflüsse möglich, 
ohne dass es zu einer signifikanten Durchtrittsüberspannung käme. In diesem Fall wird der 
Ladungstransfer als reversibel bezeichnet. Dies bedeutet, dass sich die lokalen Konzentrationen 
der beteiligen Spezies an der Grenzfläche dauerhaft im lokalen Gleichgewicht befinden und 








 (𝐸loc − 𝐸




int  die lokalen Aktivitäten von oxidierter und reduzierter Spezies an der 
Grenzfläche, welche über die Aktivitätskoeffizienten mit den Konzentrationen verknüpft sind. 
Weiterhin beschreibt 𝐸loc den Anteil des Elektrodenpotentials, welcher aus dem Potentialabfall 
über der Grenzfläche resultiert, und 𝐸0 das Standardreduktionspotential.  
In einem erfolgreichen Zelldesign mit dem Ziel einer hohen Leistungsdichte sollten somit hohe 
Werte für 𝑗0 an allen relevanten Grenzflächen angestrebt werden. Anders ausgedrückt bedeutet 
dies, dass eine möglichst vollständige Kontaktierung mit stabilen Grenzflächen und niedrigen 
Ladungstransferwiderständen (𝑅CT ∝ 𝑗0
−1) zur Minimierung der Durchtrittsüberspannung nötig 
ist.  
 
2 Theoretischer Hintergrund und Stand der Forschung 
 
16 
2.5 Massentransport  
Die Gesamt-Performanz einer Batterie wird darüber hinaus maßgeblich durch die 
Geschwindigkeit des Massentransports innerhalb der einzelnen Phasen beeinflusst. Dieser 
erfolgt in Batterien aufgrund der Triebkraft des elektrochemischen Potentialgradienten. Wird 
der Transport von nur einer Spezies betrachtet und einfachheitshalber angenommen, dass 
Korrelationen mit weiteren Spezies vernachlässigbar sind, so gilt: 
𝐽i  ∝ ∇𝜇i (6) 
 
Hier bezeichnet 𝐽𝑖 den Teilchenfluss und ∇𝜇𝑖 den elektrochemischen Potentialgradienten der 
Spezies 𝑖. Das elektrochemische Potential setzt sich zusammen aus76 
𝜇i = 𝜇i + 𝑞i𝐹𝜙 (7) 
 
wobei 𝜇𝑖 das chemische Potential, 𝑞i die Ladung und 𝜙 das elektrische Potential darstellen. 
Somit lassen sich die Transportvorgänge in Diffusion (Transport am chemischen 
Potentialgradienten) und Migration (Transport am elektrischen Potentialgradienten) aufteilen. 
In verschiedenen Bereichen bzw. Phasen einer Batterie können – je nach Randbedingungen – 
beide Effekte oder auch nur jeweils einer der beiden Effekte zum Tragen kommen. Dies wird, 
nach einer grundlegenden Einführung, im weiteren Verlauf des Kapitels detailliert besprochen. 
Als Migration wird der Transport geladener Teilchen in einem elektrischen Feld bezeichnet. 
Eine einfache Beschreibung erfolgt nach dem Ohmschen Gesetz:76,77 
𝑗m = 𝜎dc ∇𝜙 (8) 
 
Hier ist 𝑗m die Stromdichte und 𝜎dc die dc-Leitfähigkeit. Unter der vereinfachenden Annahme, 
dass keine Korrelation zwischen verschiedenen Spezies auftreten, setzt sich die gesamte 
Leitfähigkeit 𝜎dc aus der Summe der Einzelleitfähigkeiten der beteiligten Spezies 𝑖 zusammen: 




Der chemischen Diffusion liegt dagegen der Transport am Gradienten des chemischen 
Potentials 𝜇 zugrunde. Für dieses gilt76,78 




0 + 𝑅𝑇 ln(𝑎i) = 𝜇i
0 + 𝑅𝑇 ln(𝛾i 𝑐i)  (10) 
 
wobei 𝜇i
0 das chemische Standardpotential 𝑎idie Aktivität, 𝛾i den Aktivitätskoeffizienten und 
𝑐i die Konzentration von 𝑖 darstellen. Unter den Annahmen, dass das chemische 
Standardpotential konstant ist und die Konzentrationsänderung proportional zur 




c ⋅ ∇𝑐i (11) 
 
Dieses beschreibt den diffusiven Fluss 𝐽d  mithilfe des chemischen Diffusionskoeffizienten 𝐷c  
am Gradienten der Konzentration 𝑐. Da für Migration und Diffusion grundsätzlich die gleichen 
elementaren Teilchensprünge nötig sind, besteht ein Zusammenhang zwischen 






  (12) 
 
Dieser Zusammenhang wird als Nernst-Einstein-Gleichung bezeichnet. Es ist zu beachten, dass 
der hier verwendete Leitfähigkeits-Diffusionskoeffizient 𝐷σ  nur in idealen Systemen – das 
heißt ohne Interaktion der Teilchen untereinander – äquivalent zum chemischen 
Diffusionskoeffizienten 𝐷c  ist. In realen Systemen unterscheiden sich die Größen jedoch. Um 







Dieses stellt eine Proportionalitätskonstante zwischen dem Leitfähigkeits-
Diffusionskoeffizienten und einem weiteren Diffusionskoeffizienten – dem sogenannten 
Tracer-Diffusionskoeffizienten 𝐷∗ – dar. 𝐷∗ hat eine hohe praktische Relevanz, da eine direkte 
Bestimmung dieser Größe mittels der häufig verwendeten Methode der Feldgradienten-
Kernspinresonanzspektroskopie (engl.: pulsed field gradient nuclear magnetic resonance 
spectrsocopy, PFG-NMR) möglich ist. Bei dieser Methode wird das mittlere 
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Verschiebungsquadrat von Tracer-Atomen innerhalb eines bestimmten Zeitschritts, welches 
aufgrund Brownscher Molekularbewegung auftritt, ermittelt. 𝐷∗ wiederum kann mittels der 








Dabei wird der thermodynamische Faktor 𝑑 ln(𝑎i) 𝑑 ln(𝑐i)⁄  verwendet. Dieser nimmt einen 
Wert von eins an, wenn Wechselwirkungen zwischen den Teilchen vernachlässigbar sind. Dies 
gilt in guter Näherung für niedrig konzentrierte Lösungen. Im Fall hochkonzentrierter 
Flüssigelektrolyte kann der thermodynamische Faktor jedoch stark von eins abweichen, 
wodurch sich entsprechend auch 𝐷i
c und 𝐷i
∗ deutlich voneinander unterscheiden.79 
Bei der Diffusion geladener Teilchen gilt darüber hinaus, dass die Ladungsträgerneutralität 
gewahrt bleiben muss. Dies bedeutet, dass sich in einem binären System die Konzentration der 
beiden gegensätzlich geladenen Spezies nur gemeinsam verändern kann. Dies hat 
weitreichende Konsequenzen für den Ladungsträgertransport in Batterien. So wird der 
Transport von Lithiumionen durch den Flüssigelektrolyten in LIBs sowohl migrativ als auch 
diffusiv getrieben. In Festkörperelektrolyten von ASSBs findet dagegen rein migrativer 
Transport statt. Aufgrund des starren Anionengitters und der vernachlässigbaren Beweglichkeit 
der Elektronen kann sich hier kein Konzentrationsgradient aufbauen. Im Aktivmaterial von 
LIBs und ASSBs findet sogenannte ambipolare Diffusion statt. Dies beschreibt den 
gekoppelten Transport positiver und negativer Ladungsträger in ionisch-elektronisch 
gemischtleitenden Materialien (engl.: mixed ionic-electronic conductors, MIECs) unter 
strengen Ladungsträgerneutralitätsbedingungen. Im Falle von LIB/ASSB-Aktivmaterialien 
handelt es sich demnach um den gemeinsamen Transport von Lithiumionen und Elektronen, 
wodurch netto der Transport von Lithium stattfindet. Elektronen und Ionen erhalten einen 
gemeinsamen Diffusionskoeffizienten, welcher als ambipolarer Diffusionskoeffizient von 
Lithium 𝐷Li













Der thermodynamische Faktor kann im Fall typischer Elektrodenmaterialien wie LiCoO2 sehr 
hohe Werte von > 103 annehmen.83,84 Aus diesem Grund ist unbedingt auf die korrekte 
Unterscheidung der verschiedenen Diffusionskoeffizienten zu achten. 
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Analog zu (11) gilt für den durch ambipolare Diffusion bedingten Fluss: 
𝐽Li = −𝐷Li
a  ∇𝑐Li (16) 
 
Während des Ladens bzw. Entladens einer LIB/ASSB wird Lithium an der Grenzfläche des 
Aktivmaterials aufgrund von Ladungstransferreaktionen interkaliert bzw. deinterkaliert (vgl. 
Kapitel 2.4). Ist der ambipolare Transport innerhalb der Körner langsam gegenüber diesen 
Grenzflächenprozessen, so bilden sich große Diffusions-Widerstände aus. Zur Erzielung hoher 
Leistungsdichten ist es deshalb elementar, hohe 𝐷Li
a  zu realisieren. Ein wichtiger Schritt in der 
Materialentwicklung ist dabei eine effektive Analytik zur verlässlichen Bestimmung von 𝐷Li
a . 
In den folgenden Kapiteln werden die wichtigsten etablierten Techniken vorgestellt. Dabei zeigt 
sich, dass die Messung ambipolarer Diffusionskoeffizienten keineswegs trivial ist, was 
insbesondere für die in modernen Batterien typischerweise verwendeten Kompositelektroden 
gilt.  
 
2.6 Bestimmung des Diffusionskoeffizienten in Elektrodenmaterialien 
Gezieltes Material – und Zell-Design erfordert Möglichkeiten der effektiven Analytik zur 
verlässlichen Ermittlung des ambipolaren Diffusionskoeffzienten in MIEC-Materialien. An 
klassischen, etablierten Techniken in diesem Bereich sind insbesondere die potentiostatische 
und die galvanostatische intermittierende Titrationstechnik (engl.: potentiostatic / galvanostatic 
intermittend titration technique, PITT / GITT) sowie die elektrochemische 
Impedanzspektroskopie (engl.: electrochemical impedance spectroscopy, EIS) zu  
nennen.40,85–87 Diese Methoden liefern verlässliche Ergebnisse für Dünnschicht-Elektroden, in 
denen ausschließlich eindimensionale Diffusion stattfindet. Die Anwendung auf moderne 
Kompositelektroden ist dagegen problematisch. In diesem Fall müssen die Modelle zunächst 
um radiale Diffusionsprozesse erweitert werden.87,88 Hinzu kommt, dass elementare Größen 
wie die Oberfläche der Aktivmaterialpartikel oder die Diffusionslängenverteilung innerhalb der 
Partikel meist nicht exakt bekannt sind und deshalb abgeschätzt werden müssen. Darüber 
hinaus finden in LIBs neben der Diffusion im Aktivmaterial weitere Transportprozesse statt 
(vgl. Abbildung 7). Insbesondere die Salzdiffusion innerhalb der Elektrolyt-gefüllten Poren ist 
problematisch, da diese beiden Prozesse häufig auf ähnlichen Zeitskalen ablaufen, wodurch 
sich eine Trennung in GITT, PITT und EIS äußerst kompliziert gestaltet.40,41 Weiterhin können 
Transportlimitierungen im Aktivmaterial zu einer inhomogenen Verteilung von Lithium und 
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somit auch zu räumlich variierenden Diffusionskoeffizienten führen. Dies kann durch die 
genannten klassischen, makroskopischen Analytikmethoden nicht abgebildet werden. 
 
 
Abbildung 7: Schematische Darstellung des Ladungsträgertransportes in einer LIB von mikro- 
zu makroskopischen Größenordnungen. (1) Sprünge innerhalb des Kristallgitters. (2) 
Ambipolare Diffusion innerhalb eines Primärpartikels. (3) Transport zwischen den 
Primärpartikeln innerhalb eines Sekundärpartikels. (4) Salzdiffusion in den elektrolytgefüllten 
Poren der Elektrode. (5) Salzdiffusion innerhalb des bulk-Flüssigelektrolyten. Mit 
Genehmigung in adaptierter Form übernommen aus:40 Copyright© 2018 American Chemical 
Society. 
Aus den genannten Gründen sind Methoden nötig, welche die lokale Bestimmung des 
Diffusionskoeffizienten einzelner Aktivmaterialpartikel mit suffizienter Auflösung erlauben. In 
den folgenden Kapiteln werden zwei literaturbekannte Methoden vorgestellt, welche zu diesem 
Zweck Mikro- bzw. Nanoelektroden verwenden. Alle drei der in dieser Arbeit enthaltenen 
Publikationen beschäftigen sich mit der Neu- oder Weiterentwicklung derartiger Methoden. 
 
2.6.1 Mikroelektrodenbasierte Polarisation / Depolarisation 
Bereits in den frühen 1980er Jahren entwickelten RICKERT und WIEMHÖFER eine Methode zur 
lokalen Bestimmung des ambipolaren Diffusionskoeffizienten unter Verwendung von Platin-
Mikroelektroden.82 Die Messungen erfolgten an der Tieftemperaturphase von Cu2S 
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(monoklines Chalkosit), welches einen ionisch-elektronischen Gemischtleiter (engl.: mixed 
ion-electron conductor, MIEC) mit einem ambipolaren Diffusionskoeffizienten von Kupfer im 
Bereich 𝐷𝐶𝑢
𝑎 ≈ 10−6cm2/s, einer Stöchiometriebreite zwischen Cu1.995 und Cu2.000 und einer 
elektronischen Leitfähigkeit im Bereich von 10-1 S/cm darstellt.82 Wird eine elektrische 
Potentialdifferenz zwischen Mikroelektrode und MIEC erzeugt, so stellt sich in Abhängigkeit 
der Überspannung eine veränderte lokale Kupfer-Konzentration an der Grenzfläche ein (vgl. 
Kapitel 2.4). Durch ambipolare Diffusion von Kupfer (vgl. Kapitel 2.5) kommt es zur 
Ausbildung eines Kupfer-Konzentrationsgradienten. Analog zu Gleichung (16) wird die 
Diffusion wie folgt beschrieben:  
𝐽Cu = −𝐷Cu
a  ∇𝑐Cu (17) 
 
Nach ausreichend langer Polarisationszeit kommt es zur Ausbildung eines stationären 
Zustandes, welcher als Ausgangspunkt für die anschließende Depolarisation dient. Während 
dieser wird mit einer kleinen Wechselspannung die Relaxation der Leitfähigkeit des Materials 
verfolgt. Dies funktioniert im Falle des Cu2S gut, da das Material eine starke Abhängigkeit der 
elektronischen Leitfähigkeit von der Stöchiometrie aufweist.82 Die Geschwindigkeit dieser 
Relaxation hängt somit direkt davon ab, wie schnell der Ausgleich des Konzentrationsprofils 
zum Gleichgewichtszustand erfolgt, und lässt demnach quantitative Rückschlüsse auf 𝐷Cu
a  zu.  
Ein großer Vorteil in der Verwendung von Mikroelektroden besteht darin, dass die Dynamik 
der Ausbreitung des Konzentrationsgradienten grundsätzlich anders verläuft, als dies unter 
Verwendung makroskopischer Elektroden der Fall ist (vgl. Abbildung 8). Bei letztgenannten 
kann das Anwachsen der Diffusionsschicht in guter Näherung als eindimensionaler Prozess 
beschrieben werden. Gleichung (17) reduziert sich dadurch zu der häufig verwendeten 







Hier beschreibt 𝑑𝑐Cu 𝑑𝑥⁄  den Konzentrationsgradient in nur eine Raumrichtung. Als Folge 
wächst die Diffusionsschicht unter Verwendung makroskopischer Elektroden bis zur 
Ausbildung eines linearen Konzentrationsprofiles an, welches sich bis zur Gegenelektrode 
erstreckt. Im Gegensatz dazu ist bei Verwendung einer Mikroelektrode die Diffusion in alle 
drei Raumrichtungen entscheidend. Dies führt dazu, dass sich statt eines linearen Profils ein 
radiales Profil ausbildet, dessen stationärer Zustand signifikant früher erreicht wird – nämlich 
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sobald die Diffusionslänge deutlich den Kontaktradius der Mikroelektrode übersteigt.75,89 Eine 
schematische Darstellung der unterschiedlichen stationären Profile findet sich in Abbildung  8.  
 
 
Abbildung 8: Schematische Darstellung der unterschiedlichen stationären 
Konzentrationsprofile bei Verwendung einer Makroelektrode (a) bzw. einer Mikroelektrode 
(b). WE steht hier für Arbeitselektrode (engl.: working electrode) und CE für Gegenelektrode 
(engl.: counter electrode). (a) Es ergibt sich ein lineares Konzentrationsprofil, welches sich 
über die gesamte Probe zwischen WE und CE erstreckt. (b) Der stationäre Zustand entspricht 
einem räumlich begrenzten, radialen Konzentrationsverlauf in unmittelbarer Nähe der 
Elektrode. 
Die durch den Mikroelektrodenradius limitierte Diffusionslänge ermöglicht die Untersuchung 
von Materialien mit geringen Diffusionskoeffizienten im Rahmen praktikabler Messzeiten. 
Gleichzeitig gestaltet sich die Interpretation der Messdaten jedoch komplizierter als bei 
Makroelektroden, da die exakte theoretische Beschreibung des radialen Profils im stationären 
Zustand erforderlich ist. Hierfür existieren sowohl analytische als auch numerische Lösungen 
für verschiedene Geometrien der Mikroelektrode.89–92 In Kapitel 3.2 wird eine neue 
Implementierung zur Simulation von Polarisation und Depolarisation im dreidimensionalen 
Raum vorgestellt.  
Die mikroelektrodenbasierte Methode zur Bestimmung ambipolarer Diffusionskoeffizienten 
funktioniert zuverlässig für Materialien mit hoher elektronischer Leitfähigkeit. Leider ist die 
Anwendung für typische Elektrodenmaterialien schwierig, da diese in der Regel eine deutlich 
niedrigere elektronische Leitfähigkeit aufweisen (beispielsweise etwa 10−4 S/cm im Fall von 
Li1CoO2).
93 Hier wäre eine extrem hohe Stromauflösung vonnöten, um die Relaxation der 
Leitfähigkeit dennoch mit einer geringen Elektrodenfläche (zur Erzielung einer hohen lateralen 
Auflösung) messen zu können. Das grundlegende Konzept der Messmethode bietet dennoch 
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großes Potential, weshalb es im Rahmen dieser Arbeit bei der Entwicklung einer neuartigen 
Methode (vgl. Kapitel 3.2) aufgegriffen wurde. 
 
2.6.2 Elektrochemische Verformungsmikroskopie  
Die von Balke et al.29 entwickelte elektrochemische Verformungsmikroskopie (engl.: 
electrochemical strain microscopy, ESM) zielt auf die lokale Untersuchung von Diffusion und 
elektromechanischer Ausdehnung in ionisch-elektronisch gemischtleitenden Materialien 
(engl.: mixed ion-electron conductor, MIEC) ab. Die Methode basiert auf der 
Rasterkraftmikroskopie (engl. atomic force microscopy, AFM): Es wird eine leitfähige AFM-
Spitze verwendet, welche als Elektrode fungiert. Da der Spitzenradius von AFM-Spitzen 
typischerweise in der Größenordnung zwischen 10 und 100 Nanometern liegt, sind im 
Vergleich zu Mikroelektroden deutlich höhere laterale Auflösungen erzielbar. Die leitfähige 
Spitze wird auf einen MIEC aufgesetzt und es wird eine Wechselspannung zwischen Spitze und 
Probe angelegt. Daraus resultiert eine periodische, lokale Stöchiometrieänderung im 
nanoskopischen Volumen unterhalb der Spitze. Dem liegt der Ladungstransfer von Elektronen 
über die Grenzfläche (vgl. Kapitel 2.4) und ambipolare Diffusion von Ionen und Elektronen 
(vgl. Kapitel 2.5) innerhalb des lokalen Volumens unterhalb der AFM-Spitze zugrunde. 
Handelt es sich also beispielsweise um ein LIB-Elektrodenmaterial wie LiCoO2, so kommt es 
zu einer periodischen Auslenkung der lokalen Lithium-Konzentration. 
Typischerweise besteht in kristallinen Materialien eine Korrelation zwischen Stöchiometrie und 
Ausdehnung der Elementarzelle, welche anhand röntgenographischer Untersuchungen 
quantifiziert werden kann. Somit resultiert aus der lokalen Stöchiometrieänderung eine 
Probenverformung, welche als Vegard-Verformung bezeichnet wird. Da das Anregungssignal 
in einer periodischen Wechselspannung besteht, zeigt auch die Vegard-Verformung einen 
periodischen Verlauf. Detektiert wird diese Verformung schließlich anhand der Auslenkung 
des AFM-Federbalkens, welcher auf die Probe drückt. Das Messprinzip ist schematisch in 
Abb. 9 dargestellt.  




Abbildung 9: Schematische Darstellung des ESM-Messprinzips. Die im Kontakt zwischen 
Probe und Spitze angelegte Wechselspannung führt zu einer periodischen 
Probenverformung 𝑑1 aufgrund von ambipolarer Diffusion (hier gezeigt am Beispiel eines 
Lithiumionen-Elektronen Gemischtleiters). Die resultierende Durchbiegung des Federbalkens 
wird mithilfe einer Photodiode detektiert. Entsprechende Messgrößen sind unter anderem 
Amplitude und Phase der Federbalkenschwingung sowie die Lage der 
Kontaktresonanzfrequenz. 
Unter der Voraussetzung, dass die Diffusionslänge kleiner als der AFM-Spitzendurchmesser 
ist, lässt sich die spannungsinduzierte Vegard-Verformung 𝑑1 in erster Näherung nach 
Gleichung (19) beschreiben.29 








Hier ist 𝜈 die Poisson-Zahl, 𝑈ac die applizierte Wechselspannung, 𝐷
a der ambipolare 
Diffusionskoeffizient und 𝑓 die Anregungsfrequenz. Zusammengefasst beschreibt der Term 
√𝐷𝑎/(2𝜋𝑓) die Diffusionslänge, über die sich das Konzentrationsprofil einstellt. Der 
Parameter 𝜂ESM = 𝑈ac𝑐/Δ𝑐 verknüpft die angelegte Wechselspannung mit der an der 
Grenzfläche erzeugten relativen Konzentrationsänderung und beinhaltet deshalb unter anderem 
den Einfluss lokaler Kontakt- und Ladungstransferwiderstände (vgl. Kapitel 2.4). In der 
bisherigen wissenschaftlichen Diskussion wurde diesen Widerständen kein großer Einfluss auf 
das ESM-Signal beigemessen.29,94 Neue Ergebnisse, welche in Kapitel 3.3 vorgestellt werden, 
zeigen jedoch, dass dieser Parameter durchaus einen essentiellen Faktor in Bezug auf die 
induzierte Vegard-Verformung darstellt. Der Vegard-Koeffizient 𝛽 beschreibt den 
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Zusammenhang zwischen relativer Änderung der kristallographischen Gitterparameter und 
relativer Konzentrationsänderung. Die Anregungsfrequenz 𝑓 wird typischerweise so gewählt, 
dass sie der Kontaktresonanzfrequenz des mechanischen Schwingungssystems entspricht. Auf 
diese Weise kommt es zur Resonanzverstärkung des ESM-Signals, was die Messung sehr 
kleiner Probenverformungen im Bereich weniger Pikometer ermöglicht. Da sich die 
Kontaktresonanzfrequenz während einer Messung in Abhängigkeit der lokalen mechanischen 
Eigenschaften ändert, werden Techniken zur Resonanzverfolgung wie band-excitation (BE) 
oder dual-ac-resonance-tracking (DART) verwendet.95  
Zur besseren Übersicht folgt im Anschluss die Vorstellung einer exemplarischen Auswahl von 
Publikationen, welche ESM-Untersuchungen auf den aktuell wichtigsten Anoden- und 
Kathodenmaterialien beinhalten: In einer frühen Publikation wurde das klassische 
Kathodenmaterial LiCoO2 untersucht, wobei die lokale Aktivierungsenergie der Lithium-
Diffusion bestimmt wurde.96 Etwas später untersuchten Zhu et al. dünne Filme des 
Kathodenmaterials Li1-xNi1/3Mn1/3Co1/3O2 in verschiedenen Ladezuständen.
97 Dabei konnte 
durch die Kombination von Leitfähigkeits-AFM (engl.: conductive AFM, c-AFM) und ESM 
räumlich hochaufgelöst die Kopplung von ionischen und elektronischen Transportkoeffizienten 
beobachtet werden. Yang et al. berechneten aus ESM-Daten den Diffusionskoeffizienten von 
Lithium in einer Dünnschicht des Lithium-reichen Übergangsmetalloxids 
Li1.2Ni0.13Mn0.54Co0.13O2.
98 Luchkin et al. untersuchten den Lithium-Transport in 
kommerziellen LiMn2O4 Elektroden und fanden in gealterten Elektroden um bis zu zwei 
Größenordnungen niedrigere Lithium-Diffusionskoeffizienten, verglichen mit dem 
ursprünglichen Zustand.99 Darüber hinaus wurde die Technik auch auf elektronisch-ionisch 
gemischtleitende Polymere angewandt: Giridharagopal et al. verbanden ESM mit der AFM-
basierten Messung lokaler mechanischer Eigenschaften und konnten so Korrelationen zwischen 
Struktur und elektrochemischer Performanz beobachten. Diese implizieren, dass die lokale 
Ionenaufnahme mit einer Umgestaltung der lokalen Polymerstruktur verbunden ist, was 
wiederum zu inhomogenem Transporteigenschaften innerhalb eines Polymerfilms führen 
kann.100 Jesse et al. untersuchten mittels ESM den Transport von Lithium in Silicium-Anoden, 
wobei sie unterschiedliche Diffusionsgeschwindigkeiten für Körner und Korngrenzen fanden.68 
In jüngeren Publikationen wurde jedoch deutlich, dass sich die quantitative Interpretation von 
ESM-Daten deutlich komplizierter darstellt als ursprünglich angenommen. So besteht ein 
grundlegendes Problem der ESM darin, dass neben der Probendeformation weitere Kräfte auf 
den AFM-Federbalken wirken und somit ebenfalls zum Messsignal beitragen. Lushta et al. 
zeigten, dass insbesondere die Auswirkung elektrostatischer Kräfte keineswegs 
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vernachlässigbar ist.95 So wurde von mehreren Gruppen auch auf Festelektrolyten, welche 
aufgrund des starren Anionengitters und der mangelnden Elektronenleitfähigkeit keine 
ambipolare Diffusion aufweisen, ein scheinbares ESM-Signal gemessen.95,101,102 Ein weiteres 
Problem der ESM besteht im signifikanten Einfluss der lokalen mechanischen 
Probeneigenschaften auf das erhaltene Messsignal.103,104  
Zur Überwindung dieser Probleme existieren verschiedene Ansätze. Zunächst können anhand 
einfacher Methoden der Spannungsspektroskopie Rückschlüsse über den Einfluss 
elektrostatischer Kräfte auf das ESM-Signal gewonnen werden. Der Hintergrund hierfür ist, 
dass unterschiedliche Signalbeiträge verschiedene Abhängigkeiten von der anregenden ac- und 
dc-Spannung aufweisen. Dies wird im Folgenden an den Beispielen der Elektrostatik sowie der 
Vegard-Verformung gezeigt. 
Für die elektrostatische Kraft gilt: 





2 + 0.5 𝑈ac
2 +
2(𝑈dc − 𝑈surf)𝑈ac ⋅ cos(2𝜋𝑓 𝑡) +
0.5 ⋅ 𝑈ac
2 ⋅ cos (4𝜋𝑓 𝑡)
] (20) 
 
Hier sind 𝐹ES die auf den Federbalken wirkende elektrostatische Kraft, 𝑑𝐶/𝑑𝑧 der 
Kapazitätsgradient, 𝑓 die Anregungsfrequenz und 𝑡 die Zeit. 𝑈dc, 𝑈ac und 𝑈surf beschreiben 
Gleichspannung, Wechselspannung und Oberflächenpotential.  
Nach Gleichung (20) zeigt 𝐹ES unterschiedliche Abhängigkeiten von der angelegten Spannung 
bei der Messung in verschiedenen Harmonischen. Der Begriff Harmonische gibt das Verhältnis 
zwischen Messfrequenz und anregender Frequenz an, wobei die erstere zum Zweck der 
Signalverstärkung der Kontaktresonanzfrequenz entspricht. Ist beispielsweise von der 2. 
Harmonischen die Rede, so wird die Frequenz der anregenden ac-Spannung bei der halben 
Kontaktresonanzfrequenz gewählt. Eine graphische Darstellung des elektrostatischen 
Kraftbeitrages für ESM-Messungen in den ersten beiden Harmonischen findet sich in 
Abbildung 10. In der ersten Harmonischen besteht eine lineare Abhängigkeit von dc- und ac-
Spannung. In der zweiten Harmonischen besteht dagegen keine Abhängigkeit von der dc-
Spannung und eine quadratische Abhängigkeit von der ac-Spannung. Bei höheren 
Harmonischen wird nach Gleichung (20) kein Beitrag elektrostatischer Kräfte erwartet. 




Abbildung 10: Elektrostatische Kraft in den ersten beiden Harmonischen während einer ESM 
Messung in Abhängigkeit der applizierten Gleichspannung 𝑈dc und Wechselspannung 𝑈ac. In 
der ersten Harmonischen besteht eine lineare Abhängigkeit von 𝑈dc und 𝑈ac. In der zweiten 
Harmonischen besteht keine Abhängigkeit von 𝑈dc und eine quadratische Abhängigkeit von 
𝑈ac. 
Im Falle von Vegard-Verformung wird dagegen ein deutlich komplexeres Verhalten erwartet. 
Bei erneuter Betrachtung von Gleichung (19) – welche die Vegard-Verformung beschreibt – 
fällt auf, dass hier ein linearer Zusammenhang zwischen Konzentrationsänderung und 
angelegter Spannung angenommen wurde. Im Vergleich mit der Nernst-Gleichung (siehe 
Gleichung (5), Kapitel 2.4) wird deutlich, dass dies eine Näherung darstellt, welche aus der 
Linearisierung der Exponentialfunktion stammt. Bei stärkeren Konzentrationsauslenkungen 
stellt die Linearisierung jedoch keine gute Näherung mehr dar und die tatsächliche 
Spannungsabhängigkeit zeigt sich als stark nichtlinear. Darüber hinaus weist auch der Vegard-
Koeffizient 𝛽 bei typischen Materialien eine komplexe Abhängigkeit von der Stöchiometrie 
auf.93 Im Falle von Vegard-Verformung als dominierender Anregungsart ist somit in 
spannungsspektroskopischen ESM-Messungen ein stark nichtlineares Verhalten mit 
signifikanten Beiträgen zu höheren Harmonischen zu erwarten. 
Neben dieser einfach durchführbaren Abschätzung des dominierenden ESM-Signalbeitrages ist 
eine weiterentwickelte spektroskopische Methode zur vollständigen Eliminierung von 
Elektrostatik aus der nah verwandten Piezoantwort-Kraftmikroskpie (engl.: piezoresponse 
force microscopy, PFM) bekannt: Die sogenannte Kontakt-Kelvin-Sonden-Kraftmikroskopie 
(engl.: contact Kelvin Probe Force Microscopy, cKPFM) erlaubt die quantitative Messung und 
Separation elektrostatischer Kräfte, indem in direkter Kombination mit PFM-Messungen 
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kontinuierlich das Oberflächenpotential geprüft wird.105–107 Eine technische Lösung zur 
separierten Messung des elektromechanischen Signals unter Verwendung eines Laser-Doppler-
Vibrometers wurde kürzlich von Collins et al. vorgestellt.108,109 Mithilfe dieses Systems konnte 
gezeigt werden, dass Hysteresekurven auf ionenleitenden Gläsern, die bei der ESM-
Spannungsspektroskopie beobachtet werden und welche häufig fälschlicherweise als Vegard-
Verformung interpretiert wurden, tatsächlich ausschließlich auf elektrostatische Kräfte 
zurückzuführen sind.108 Zum aktuellen Stand sind jedoch keine Untersuchungen unter 
Verwendung einer dieser beiden fortgeschrittenen Methoden auf MIEC-Elektrodenmaterialien 
bekannt.  
Abseits von experimentellen Ansätzen wurden darüber hinaus verschiedene theoretische 
Modelle entwickelt,95,103,104,110,111 welche nachträglich Rückschlüsse auf die für die 
Signalentstehung dominierenden Kräfte zulassen. Hierfür ist entscheidend, dass die lokalen 
mechanischen Probeneigenschaften sowohl die Kontaktresonanzfrequenz als auch die 
Schwingungsamplitude beeinflussen. Dies resultiert in unterschiedlichen Korrelationen 
zwischen den beiden genannten Größen in Abhängigkeit der anregenden Kraft. Darauf 
aufbauend kann zwischen lokal und nicht-lokal wirkender Elektrostatik sowie 
elektromechanischer Verformung differenziert werden. Darüber hinaus kann auf diese Weise 
der bereits angesprochene ungewollte Einfluss mechanischer Probeneigenschaften auf die 
ESM-Amplitude nachträglich kompensiert werden. Die Anwendbarkeit dieser Modelle auf 
reale Systeme hängt jedoch maßgeblich davon ab, wie genau die relevanten Parameter des 
Messsystems bekannt sind.95,104  
Neben den bereits vorgestellten Herausforderungen besteht eine weitere grundlegende 
Problematik der ESM, welche bisher noch nicht angesprochen wurde: Da, um ausreichende 
Verstärkungsfaktoren zu erhalten, die Anregungsfrequenz typischerweise bei der 
Kontaktresonanz gewählt wird (in der Regel im Bereich zwischen 200 bis 600 kHz), sind die 
für die dynamischen Transportprozesse zur Verfügung stehenden Zeitskalen sehr klein. Dies 
führt zu geringen Diffusionslängen und somit auch zu niedrigen Vegard-Verformungen (vgl. 
Gleichung 19). Eine naheliegende Lösung bestünde in der Verwendung deutlich niedrigerer 
Anregungsfrequenzen. Entsprechende Tieffrequenz-ESM-Messungen wurden von Alikin et al. 
an LiMn2O4 durchgeführt.
112 Mit der mangelnden Resonanzverstärkung geht allerdings eine 
deutliche Verschlechterung des Signal-zu-Rauschen Verhältnisses einher.  
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Alle drei im direkten Anschluss vorgestellten Publikationen greifen die bestehenden 
Problematiken der in Kapitel 2.6.1 und 2.6.2 vorgestellten Methoden auf und zeigen 
Lösungswege durch die gezielte Weiter- und Neuentwicklung analytischer Methoden auf. 
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3 Kumulativer Teil 
Der folgende kumulative Teil der Dissertation stellt eine Zusammenfassung der 
Veröffentlichungen dar, welche Teil dieser Dissertation sind. Die gezeigten Abbildungen 
entsprechen den Abbildungen in den Originalpublikationen. Die Originalpublikationen in 
voller Länge und in englischer Sprache sind im Anhang zu finden.  
 
3.1 Spannungs- und frequenzbasierte Trennung von elektromechanischen 
und elektrostatischen Kräften auf der Nanoskala in der Kontaktresonanz-
Kraftmikroskopie: Implikationen für die Analyse von Batteriematerialien 
 
ACS Appl. Nano Mater. 3, 7397-7405 (2019) 
Voltage- and Frequency-Based Separation of Nanoscale Electromechanical and 
Electrostatic Forces in Contact Resonance Force Microscopy: Implications for the 
Analysis of Battery Materials  
S. Badur, D. Renz, T. Göddenhenrich, D. Ebeling, B. Roling, A. Schirmeisen 
 
Bei der Entwicklung der elektrochemischen Verformungsmikroskopie (engl.: electrochemical 
strain microscopy, ESM) wurde zunächst angenommen, der Signalbeitrag elektrostatischer 
Kräfte zur gemessenen Federbalkenschwingung sei vernachlässigbar, solange die Messungen 
ohne zusätzliche dc-Spannung erfolgten.29 Dagegen hat sich im Rahmen verschiedener neuerer 
Publikationen herausgestellt, dass Signalbeiträge durch Elektrostatik und Kontaktmechanik 
nicht nur die quantitative Auswertung von ESM behindern, sondern sogar schnell zu einer 
qualitativ fehlerhaften Interpretation der Messdaten führen können (vgl. Kapitel 2.6.2). In der 
vorliegenden Publikation wird eine neue Methode zur Trennung elektromechanischer und 
elektrostatischer Signalbeiträge entwickelt und vorgestellt. Die Methode kombiniert ESM-
Messungen unter Verwendung der band-excitation (BE) - Methode zur Resonanzverfolgung 
mit einer zusätzlichen amplitudenmodulierten, hochfrequenten Wechselspannung. Es wurden 
experimentelle Messungen an zwei verschiedenen Materialien durchgeführt. Zum einen kam 
eine lithiumionenleitende Glaskeramik (LICGC) der Firma OHARA Corporation zum Einsatz. 
Dieses Material weist eine hohe ionische Leitfähigkeit von 10-4 S/cm und gleichzeitig eine 
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vernachlässigbare elektronische Leitfähigkeit auf. Zusätzlich beinhaltet das Material vereinzelt 
elektronisch isolierende, piezoelektrische AlPO4-Domänen auf. Weiterhin wurde das 
elektronisch/ionisch gemischtleitende Material (engl.: mixed ionic-electronic conductor, 
MIEC) Cu2Mo6S8 untersucht. Bei diesem Material handelt es sich um einen Vertreter der 
Familie der Chevrel-Phasen. Diese fallen im Allgemeinen durch ihre außergewöhnliche 
Interkalationschemie auf und werden beispielsweise als Kandidaten für Elektrodenmaterialien 
in Magnesium-Batterien diskutiert (vgl. Kapitel 2.2.3). Cu2Mo6S8 wurde als Testprobe für diese 
Arbeit gezielt ausgewählt, da es einen ungewöhnlich hohen Kupfer-Diffusionskoeffizienten im 
Bereich von 10-6 cm2/s bei Raumtemperatur aufweist (entsprechende Messungen finden sich in 
den unterstützenden Informationen (engl.: supporting information, SI) der dritten Publikation 
dieser Arbeit). Dieser Wert ist fünf bis sechs Größenordnungen höher als der Lithium-
Diffusionskoeffizient in dem häufig verwendeten LIB-Elektrodenmaterial LiCoO2 (𝐷Li
a ≈
10−11 − 10−12 cm2/s).113–115 Aufgrund der nach Gleichung (19) (vgl. Kapitel 2.6.2) erwarteten 
√𝐷a - Abhängigkeit der Vegard-Verformung stellt Cu2Mo6S8 einen idealen Kandidaten dar, 
um sehr starke Vegard-Verformungen und somit auch starke ESM-Signale zu erzeugen. 
Gleichzeitig erlaubt die Chevrel-Struktur eine große Stöchiometriebreite ohne irreversible 
Phasenumwandlungen zwischen Mo6S8 und Cu4Mo6S8. Das Material kann in Reinform aus den 
Elementen synthetisiert und ohne Zugabe von Binder in eine stabile Form gepresst werden. 
Dies ermöglicht die problemlose Untersuchung in gängigen AFM-Aufbauten.  
Abbildung 11 zeigt schematisch das Messprinzip der neu entwickelten Methode. Es werden an 
jedem Messpunkt durch die Kombination der in (a) dargestellten Kanäle insgesamt drei 
verschiedene Anregungssignale appliziert: Der als LF (engl.: low frequency) bezeichnete Kanal 
entspricht einem Durchlauf des typischerweise in BE-ESM erzeugten Frequenzbandes um die 
erste Kontaktresonanzfrequenz herum. Das Anregungsfrequenzband ist in (c) dargestellt. Zu 
diesem Signal wird, symmetrisch um das Kontaktpotential, einmal eine positive und einmal 
eine negative dc-Spannung addiert, um die Kanäle LF+ und LF- zu erhalten. Das dritte 
Anregungssignal (d) entspricht einem amplitudenmodulierten Hochfrequenzsignal (HF) von 
10 MHz. Die resultierenden Messsignale für die verschiedenen Anregungssignale sind 
exemplarisch in (b) gezeigt. Dargestellt sind die Resonanzkurven mit zugehörigen 
Resonanzamplituden für die LF-Anregung mit addierter positiver bzw. negativer DC-Spannung 
(𝐴LF
+  bzw. 𝐴LF
− ) sowie für die amplitudenmodulierte Hochfrequenzanregung (𝐴HF). Daraus 
werden die beiden Differenzkanäle 𝑎v = 𝐴LF
− − 𝐴LF
+  und 𝑎f = (0.5(𝐴LF
− + 𝐴LF
+ ) − 𝐴HF) 
berechnet, welche die Spannungs- und Frequenzabhängigkeit des erhaltenen Messsignals 
quantifizieren. 




Abbildung 11: Schematische Darstellung der Funktionsweise der weiterentwickelten ESM-
Methode zur Separation elektrostatischer und elektromechanischer Kräfte. (a) Signalerzeugung 
und experimenteller Aufbau. (b) Darstellung der Messsignale und daraus erhaltener 
Differenzkanäle. HF (engl.: high frequency) bezeichnet den Hochfrequenzkanal (10 MHz) und 
LF (engl.: low frequency) bezeichnet den Kanal bei typischen ESM-Frequenzen (im Bereich 
von 108 Hz). (c) LF-Bandanregung und (d) Amplitudenmodulierte HF-Bandanregung. 
Detaillierte Erläuterungen sind dem Fließtext zu entnehmen. 
Diese Abhängigkeiten sind für die unterschiedlichen – potenziell zur Signalentstehung 
beitragenden – Anregungsarten (Vegard-Verformung, Piezo-Verformung und Elektrostatik) 
grundlegend verschieden (siehe Tabelle 1). Im Folgenden soll dies in qualitativer Form erläutert 
werden. Für eine exakte mathematische Herleitung wird an dieser Stelle auf die 
Originalpublikation verwiesen. 
Handelt es sich bei der anregenden Kraft ausschließlich um Elektrostatik [Tabelle1 (a)], so wird 
keinerlei Frequenzabhängigkeit erwartet: Die elektrostatische Antwort 𝑎elstat unterscheidet 
sich somit nicht zwischen LF- und HF-Anregung. Da die für LF+ und LF- verwendeten dc-
Spannungen symmetrisch um das Kontaktpotential gewählt werden, zeigen die entsprechenden 
Amplituden der Federbalkenschwingung (𝐴LF
+  und 𝐴LF
−  ) in beiden Fällen ebenfalls einen 
identischen Wert. Für die weiteren Erläuterungen sollte jedoch beachtet werden, dass sich die 
zugehörigen Phasen der Elektrostatik-induzierten Federbalkenschwingung für die positive bzw. 
negative dc-Spannung um 180° unterscheiden. Die Differenzkanäle 𝑎v und 𝑎f kompensieren 
beide vollständig das elektrostatische Signal und ergeben somit im Fall (a) einen Wert von null.  
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Tabelle 1: Übersicht über die Beiträge von Elektrostatik (a), piezoelektrischer (b) und 
elektrochemischer Probenverformung auf die verschiedenen Mess- und Differenzkanäle. 
 (a) 𝑭𝐞𝐥𝐬𝐭𝐚𝐭 (b) PFM (c) ESM 
𝑨𝐋𝐅
±  𝑎elstat 𝑎elstat ± 𝑎PFM
LF  𝑎elstat ± 𝑎ESM
±  
𝑨𝐇𝐅 𝑎elstat 𝑎elstat + 𝑎PFM










Wird dagegen eine piezoelektrisch aktive Probe untersucht, so muss zusätzlich der Beitrag der 
elektromechanischen Anregung 𝑎PFM berücksichtigt werden [Tabelle 1 (b)]. Solange die 
angelegte dc-Spannung unterhalb der Koerzitivspannung liegt, es also zu keiner Umpolung der 
Domänen kommt, ist 𝑎PFM unabhängig von der dc-Spannung. Demnach wird das gesamte 
Signal 𝐴LF
±  je nach Phase von 𝑎elstat durch die zusätzliche Piezoanregung entweder verstärkt 
oder verringert. In 𝐴HF kommt es dagegen stets zu einer additiven Wirkung von 
elektrostatischer und elektromechanischer Anregung. Die hochfrequente Piezoantwort 𝑎PFM
HF  
kann je nach individueller Frequenzabhängigkeit des untersuchten Piezomaterials kleiner als 
die niederfrequente Piezoantwort 𝑎PFM
LF  ausfallen. Daraus resultierend geben die 
Differenzkanäle av und af Auskunft über die reinen elektromechanischen Piezoauslenkungen 
in den beiden Frequenzbereichen. 
Für ESM-Messungen von Vegard-Verformung [Tabelle 1 (c)] wird eine 1 √𝜔⁄  - 
Frequenzabhängigkeit erwartet [vgl. Gleichung (19)]. Demnach ist die elektromechanische 
Antwort 𝑎ESM bei HF-Anregung klein gegenüber der LF-Antwort. Der Kanal 𝐴HF beinhaltet 
somit in erster Näherung ausschließlich 𝑎elstat, wohingegen die LF-Antwort sowohl 
elektrostatische als auch elektromechanische Signalbeiträge erfährt. Die Differenzkanäle 𝑎v 
und 𝑎f kompensieren vollständig die Elektrostatik und geben ein Maß für die Spannungs- bzw. 
Frequenzabhängigkeit der induzierten Vegard-Amplitude. 
Zur experimentellen Überprüfung wurden Messungen an den beiden bereits angesprochenen 
Proben durchgeführt. Auf der LICGC-Probe konnte nach effektiver Kompensation 
elektrostatischer Einflüsse eine eindeutige Differenzierung zwischen der ionenleitenden und 
der piezoelektrischen Phase erfolgen. Darüber hinaus wurde der Piezokoeffizient der AlPO4-
Phase quantifiziert: Im niederfrequenten Fall wurde, in guter Übereinstimmung mit 
Literaturdaten,116 ein Piezokoeffizient von 4pm/V ermittelt. Im hochfrequenten Fall wurde 
keine Piezo-Auslenkung gemessen, was auf eine starke Frequenzabhängigkeit hindeutet.  




Abbildung 12: Exemplarische modifizierte ESM-Messung zur Separation elektrostatischer 
und elektromechanischer Signalbeiträge auf Cu2Mo6S8. Die dargestellten Kanäle zeigen die 
Topographie (a), die Resonanzfrequenz 𝑓0 (b), den Verstärkungsfaktor 𝑄 (d), sowie die in 
Tabelle 1 aufgeführten Mess- und Differenzkanäle. Die Kanäle 𝑎v und 𝑎f zeigen die Vegard-
Verformung auf dem MIEC-Material an.  
Im Falle des hochdiffusiven MIECs Cu2Mo6S8 wird ein signifikanter Signalbeitrag durch 
Vegard-Verformung und damit Signale in 𝑎𝑓 und  𝑎𝑣 erwartet (vgl. Tabelle 1). Diese Erwartung 
konnte anhand experimenteller Daten bestätigt werden. So zeigen sich in dem in Abbildung 12 
gezeigten exemplarischen Messbereich verschiedene Positionen, auf denen sowohl 𝑎𝑓 als auch  
𝑎𝑣 hohe Werte annehmen. Diese Positionen mit starker Vegard-Verformung wären anhand 
nicht-kompensiertet ESM-Daten [(c) und (e) in Abbildung 12] nicht identifizierbar, da das 
Signal stark von Elektrostatik überlagert ist. 
Zur Quantifizierung der elektromechanischen Antwort wurden numerische Simulationen auf 
Basis der Euler-Bernoulli Gleichung durchgeführt.32,110 Es wurden, abhängig von der dc-
Spannung, unterschiedliche Auslenkungen zwischen -15 pm (-2 V dc) bzw. +5 pm (+2 V dc) 
bei einer anregenden ac-Amplitude von 1.5 V erhalten. Darüber hinaus zeigt sich, dass das 
elektrostatische Signal (𝑎HF) in einigen Bereichen bis zu dreimal größer als das reine 
elektromechanische Signal (𝑎f) ist. Dies demonstriert deutlich, dass die Quantifizierung der 
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Vegard-Verformung selbst auf hochdiffusiven Elektrodenmaterialien mit starker 
elektromechanischer Antwort nur nach effektiver Kompensation elektrostatischer Kräfte 
möglich ist. Nähere Untersuchungen dazu, sowie die sich daraus ergebenden Implikationen für 
ESM-Messungen auf typischen LIB-Elektrodenmaterialien, werden intensiv im Rahmen der 
dritten Publikation (Kapitel 3.3) dieser Arbeit diskutiert.  
 
Erklärung des Eigenanteils 
Die Konzeption dieses Projektes wurde gemeinsam von Herrn Badur, Dr. Göddenhenrich, Prof. 
Dr. Schirmeisen, Prof. Dr. Roling und mir erstellt. Von meiner Seite wurden im weiteren 
Verlauf des Projektes maßgeblich die Probenauswahl und -präparation sowie inhaltliche 
Beiträge zur Dateninterpretation eingebracht. Der erstgenannte Punkt inkludiert die gezielte 
Auswahl, die Synthese sowie die röntgenographische Charakterisierung des untersuchten 
MIEC-Modellmaterials Cu2Mo6S8. Entsprechende Abschnitte des Manuskripts wurden von mir 
verfasst. Die Modifikation des AFM-Aufbaus sowie die zugehörigen AFM-basierten 
Messungen wurden hauptsächlich von Herrn Badur aus der Gruppe von Prof. Dr. Schirmeisen 
durchgeführt. Die zugehörigen Teile des Manuskripts wurden großteils von Herrn Badur 
verfasst und von Dr. Göddenhenrich, Dr. Ebeling, Prof. Dr. Schirmeisen, Prof. Dr. Roling und 
mir überarbeitet. In diesem Rahmen wurden von Prof. Dr. Roling und mir maßgebliche Inhalte 
zur Interpretation der Messergebnisse aus elektrochemischer Sicht eingebracht. Dabei stand 
insbesondere die Beschreibung der durch ambipolare Diffusion ausgelösten Vegard-
Verformung in MIECs im Fokus. Die Korrespondenz mit der Fachzeitschrift wurde 
hauptsächlich von Herrn Badur geführt. 
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3.2 Bestimmung von Lithium-Diffusionskoeffizienten in einzelnen Batterie-
Aktivmaterialpartikeln durch eine AFM-basierte Diffusions-
Depolarisations-Technik unter Ausnutzung des stationären Zustandes 
 
J. Phys. Chem. C 125, 2230-2239 (2021) 
Determination of Lithium Diffusion Coefficients in Single Battery Active Material 
Particles by Using an AFM-based Steady State Diffusion Depolarization Technique 
D. Renz, M. Cronau, B. Roling 
 
In dieser Veröffentlichung wurde eine neue AFM-basierte Methode zur lateral hochaufgelösten 
Bestimmung des ambipolaren Diffusionskoeffizienten in elektronisch/ionischen 
Gemischtleitern (engl.: mixed ionic-electronic conductor, MIEC) entwickelt. Die Signifikanz 
dieses Parameters für die Performanz von Batteriesystemen, wie beispielsweise der 
Lithiumionenbatterie (LIB), wurde bereits in den Kapiteln 2.3 und 2.5 angesprochen. 
Konventionelle Techniken zur Bestimmung des ambipolaren Diffusionskoeffizienten –darunter 
insbesondere galvanostatische und potentiostatische Titrationstechnik sowie elektrochemische 
Impedanzspektroskopie – liefern zwar verlässliche Daten für Dünnschichten, jedoch nicht für 
komplexe Komposite, wie sie in Batterieelektroden eingesetzt werden (vgl. Kapitel 2.5). 
Darüber hinaus zeigen eine Reihe jüngerer Untersuchungen die große Bedeutung der 
Nanostruktur eines Materials für dessen Funktionalität auf. Die umfassende Untersuchung der 
Korrelation zwischen Struktur und elektrochemischer Eigenschaften mit nanoskaliger 
Auflösung stellt deshalb ein wichtiges Ziel auf dem Weg zu effizienteren Batteriesystemen 
dar.48,97,117 
Die hier vorgestellte, neuartige Methode basiert auf der Erzeugung eines lokalen stationären 
Lithium-Konzentrationsprofils durch Polarisation und der anschließenden Messung der 
Oberflächenpotentialrelaxation mittels Kelvin-Sonden-Mikroskopie (engl.: kelvin probe force 
microscopy, KPFM) zur zeitlichen Verfolgung der Depolarisation. Die Methode umgeht 
vollständig die Problematiken des ungewollten Einflusses von Elektrostatik und 
Kontaktmechanik, welche bei der elektrochemischen Verformungsmikroskopie in der 
Vergangenheit häufig zu Fehlinterpretationen führten (vgl. Kapitel 2.6.2). Darüber hinaus ist 
die neue Depolarisations-Methode auch für Materialien mit niedrigen Diffusionskoeffizienten 
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anwendbar, da die Zeitskala der Relaxation durch die Wahl der Größe der AFM-Spitze 
angepasst werden kann (bei Verwendung von AFM-Spitzen mit typischen Spitzenradien 
zwischen 10 und 300 nm ergibt sich ein möglicher Messbereich von etwa  
10−15cm2 s⁄ ≤ 𝐷Li
a ≤ 10−10cm2/s). Die Interpretation der Messergebnisse wird durch 3D-
Diffusions-Simulationen unterstützt. Es werden proof-of-principle Messungen zur Bestimmung 
des ambipolaren Diffusionskoeffizienten und der zugehörigen Aktivierungsenergie auf einem 
einzelnen LiCoO2 Partikel vorgestellt und mit makroskopischen Literaturdaten verglichen. 
 
 
Abbildung 13: Schematische Darstellung des Messprinzips. (a) Im Kontaktmodus wird eine 
Spannung zwischen elektronisch leitfähiger Spitze und MIEC-Probe angelegt. Hierdurch 
kommt es zur Ausbildung eines stationären Konzentrationsprofiles von Lithium (on-state). (b) 
Nach dem Abschalten der externen Spannung (off-state) relaxiert das Konzentrationsprofil vom 
zuvor eingestellten stationären Zustand zum Gleichgewichtszustand. Dies wird durch die 
Relaxation des Oberflächenpotentials begleitet, welche im Nicht-Kontakt-Modus mittels 
Kelvin-Sonden-Mikroskopie (KPFM) verfolgt wird.  
Der grundsätzliche Ablauf der Messung ist schematisch in Abbildung 13 dargestellt. Zunächst 
wird im on-state durch das Anlegen einer geringen Spannung zwischen elektronisch leitfähiger 
Spitze und MIEC-Material im Kontakt-Modus ein Konzentrationsprofil im Probenvolumen 
direkt unterhalb der Spitze induziert. Der zugrundeliegende Transportmechanismus ist 
ambipolare Diffusion (vgl. Kapitel 2.5). Im Falle des Li+/e- - gemischtleitenden Material 
LiCoO2 handelt es sich demnach netto um den Transport von Lithium. Nach dem Erreichen des 
stationären Zustandes wird die externe Spannung ausgeschaltet (off-state), um die 
Oberflächenrelaxation während der Depolarisation im Nicht-Kontakt-Modus zu messen. 
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Entscheidend für die praktische Anwendbarkeit der Methode ist, dass die maximale 
Diffusionslänge bei Verwendung von Nano-Elektroden (AFM-Spitze) im Bereich des 
Spitze/Proben-Kontaktradius liegt (vgl. auch Kapitel 2.6.1). Dies bedeutet, dass der lokale 
stationäre Zustand während des Polarisationsschritts schnell und unabhängig von der 
Probendicke erreicht wird. Anhand von dreidimensionalen Diffusions-Simulationen konnte die 
Zeit bis zum Erreichen des stationären Zustandes quantifiziert werden als 𝑡on  ≈ 2𝑟tip
2 𝐷Li
a⁄  (vgl. 
Abbildung 14). Hier ist 𝑟𝑡𝑖𝑝 der Kontaktradius zwischen Spitze und Probe.  
 
Abbildung 14: Simulierte Konzentrationsprofile während on-state (a) und off-state (b). Die 
dargestellten dimensionslosen Größen sind definiert als 𝑡′ = 𝐷Li
a 𝑡 𝑟tip
−2, 𝑐Li




on) und 𝑧′ = 𝑧/𝑟tip. Dabei ist 𝐷Li der ambipolare Diffusionskoeffizient von Lithium, 
𝑟tip der Kontaktradius zwischen Spitze und Probe, 𝑐Li
on die im on-state an der Elektrode 
eingestellte Li-Konzentration, 𝑐Li
bulk die bulk-Konzentration und 𝑧 die Distanz zur 
Probenoberfläche in orthogonaler Richtung. Es ist zu beachten, dass die 
Absolutkonzentrationen im Experiment stets nur schwach von 𝑐Li
bulk abweichen.  
Für die weiteren Erklärungen werden die in Abbildung 14 eingeführten normierten Größen 
verwendet. Die jeweiligen Definitionen können der Abbildungsbeschriftung entnommen 
werden. Während des on-state (a) kommt es zur schnellen Ausbildung des 
Konzentrationsprofils. Bei Polarisationszeiten 𝑡’𝑜𝑛 >  2 findet in direkter Elektrodennähe (𝑧‘ ≤
 1 bzw. 𝑧 < 𝑟tip) nahezu keine weitere Änderung des Konzentrationsprofils statt. Dies zeigt, 
dass der lokale stationäre Zustand erreicht wurde. Während des off-state (b) wird die Relaxation 
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zurück in den Gleichgewichtszustand, ausgehend vom zuvor eingestellten stationären Zustand, 
beobachtet. 
Die Konzentrationsänderungen an der Probenoberfläche führen zu einer messbaren Variation 
des Oberflächenpotentials. In der Veröffentlichung wurde der Zusammenhang zwischen diesen 
beiden Größen explizit hergeleitet. An dieser Stelle soll lediglich das Ergebnis gezeigt und für 
die detaillierte Beschreibung auf die Original-Publikation verwiesen werden. Abbildung 15 
zeigt den theoretisch erwarteten Potentialverlauf für die in Abbildung 14 gezeigte, simulierte 
off-state Konzentrationsrelaxation.  
 
Abbildung 15: Potentialrelaxation während des off-state, zugehörig zu der simulierten 
Konzentrationsrelaxation aus Abbildung 14b . Die relative Potentialänderung ist definiert als 
Δrel𝐸(𝑡off) = (𝐸eff(𝑡off) − 𝐸eq)/(𝐸eff(0) − 𝐸eq). Hier sind 𝐸eff und 𝐸eq die für Kelvin-
Sonden-Mikroskopie Messungen erwarteten Oberflächenpotentiale zu einem bestimmten 
Zeitpunkt der Messung bzw. im Gleichgewichtszustand. Auf der rechten Seite der Abbildung 
ist zu erkennen, dass für kurze Relaxationszeiten ein linearer Zusammenhang zwischen Δrel𝐸 
und 𝑡off
′ 0.5 zu beobachten ist.  
Mithilfe der 3D-Simulation konnte ein eindeutiger Zusammenhang zwischen der Steigung 
𝑑Δrel𝐸 𝑑(𝑡off)
0.5 ⁄ im Bereich kurzer Relaxationszeiten und dem Li-Diffusionskoeffizienten 
ermittelt werden. Unter Berücksichtigung der Geometrie der im Experiment verwendeten 
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Darüber hinaus zeigte sich anhand der Simulationsdaten, dass dieser Zusammenhang auch in 
Fällen gilt, in denen der Spitze-Probe Kontakt im on-state teilweise elektrisch isolierende 
Bereiche beinhaltet. Derartige Limitierungen des elektrischen Kontaktes stellen eine große 
Herausforderung für andere c-AFM basierte Messmethoden dar.118,119 Damit erweist sich die 
hier entwickelte Methode als außergewöhnlich robust. Eine genaue Kenntnis des mechanischen 
Spitzenradius ist jedoch elementar für die korrekte Dateninterpretation, weshalb dieser mittels 
elektronenmikroskopischer Aufnahmen bestimmt wurde (vgl. SI der Publikation). 
 
Abbildung 16: Links: Relative Potentialänderung, gemessen bei unterschiedlichen 
Temperaturen. Rechts: Nach Gleichung (21) bestimmter Diffusionskoeffizient in Abhängigkeit 
der Temperatur, aufgetragen als Arrhenius-Auftragung. 
Abbildung 16 zeigt auf der linken Seite eine exemplarische Auswahl experimenteller 
Messungen auf LiCoO2 bei verschiedenen Temperaturen. Es ist klar erkennbar, dass in sehr 
guter Übereinstimmung mit den simulationsgestützten Erwartungen ein 1/√𝑡 Potentialabfall im 
Bereich niedriger Relaxationszeiten auftritt. Der Lithium-Diffusionskoeffizient wurde nach 
Gleichung (21) anhand der Steigung der 1/√𝑡 Anpassung für verschiedene Temperaturen 
bestimmt und auf der rechten Seite der Abbildung als Arrhenius-Auftragung dargestellt. Zum 
besseren Vergleich mit makroskopischen Daten wurde dabei jeweils über vier verschiedene 
Messpunkte auf einem Partikel gemittelt. Der so erhaltene Li-Diffusionskoeffizient beträgt  
8 ⋅ 10−13 cm2/s bei 25 °C. Dieser Wert liegt in guter Übereinstimmung mit makroskopischen 
Werten, welche mittels PITT/GITT an Li1CoO2-Dünnschichten von verschiedenen Gruppen in 
einem Bereich zwischen 8 ⋅ 10−13 cm2/s und 2 ⋅ 10−11 cm2/s ermittelt wurden.113–115 Anhand 
der Temperaturabhängigkeit des Diffusionskoeffizienten wurde eine Aktivierungsenergie von 
(0.41 ± 0.03) eV erhalten. Dieser Wert liegt etwas höher als publizierte theoretische Werte für 
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die Li+-Selbstdiffusionsbarriere120 und als die Li+-Selbstdiffusions-Aktivierungsenergie aus 
PFG-NMR-Daten121 (beides ≈ 0.3 eV). Hierbei ist wichtig zu beachten, dass es sich bei 
ambipolarer Diffusion und Selbstdiffusion grundsätzlich um unterschiedliche Transportgrößen 
handelt. (vgl. Kapitel 2.5). Der Unterschied in den Aktivierungsenergien resultiert im hier 
betrachteten Fall sehr wahrscheinlich aus einer Temperaturabhängigkeit des 
thermodynamischen Faktors. 
In dieser Publikation konnte die grundsätzliche Funktion der neu entwickelten Methode 
validiert werden. Die Methode zeigt ein großes Potential für zukünftige Untersuchungen an 
Elektrodenmaterialien. Dies wird in Kapitel 6 näher ausgeführt. 
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3.3 Charakterisierung der Vegard-Verformung, welche aus außergewöhnlich 
schneller chemischer Diffusion von Kupfer in Cu2Mo6S8 resultiert, mittels 
einer weiterentwickelten Methode der elektrochemischen 
Verformungsmikroskopie 
 
Submitted to: Scientific Reports 
Characterization of Vegard Strain related to Exceptionally Fast Cu-Chemical 
Diffusion in Cu2Mo6S8 by an Advanced Electrochemical Strain Microscopy Method  
S. Badur, D. Renz, M. Cronau, T. Göddenhenrich, D. Dietzel, B. Roling, A. Schirmeisen 
 
In dieser Veröffentlichung wurde die in Kapitel 3.1 vorgestellte Kompensationsmethode der 
elektrochemischen Verformungsmikroskopie (engl.: electrochemical strain microscopy, ESM) 
genutzt, um auf dem ionisch/elektronisch gemischtleitenden (engl.: mixed ion/electron 
conducting, MIEC) Modellmaterial Cu2Mo6S8 Untersuchungen zur Vegard-Verformung unter 
Ausschluss elektrostatischer Signalbeiträge durchzuführen. Cu2Mo6S8 weist einen 
außergewöhnlich hohen ambipolaren Diffusionskoeffizienten von Kupfer im Bereich von 
10−6 cm2/s bei Raumtemperatur auf, weshalb starke Vegard-Verformungen zu erwarten sind 
(vgl. Gleichung (19), Kapitel 2.6.2). Näheres dazu wurde bereits ausführlich in den 
Kapiteln 2.6.2 und 3.1 diskutiert. Die untersuchte Materialklasse ist darüber hinaus potenziell 
für die Anwendung in Magnesium-basierten Batterien interessant (vgl. Kapitel 2.2.3). Nach 
unserer Kenntnis enthält die hier vorgestellte Publikation das erste Beispiel für umfassende 
orts- und temperaturabhängige ESM-Messungen unter effektiver Eliminierung der 
Elektrostatik auf einem MIEC-Material. Zusätzlich wurden makroskopische 
Vergleichsmessungen mittels Elektrochemischer Impedanzspektroskopie (engl.: 
electrochemical impedance spectroscopy, EIS) vorgenommen. Die kombinierten Ergebnisse 
implizieren, dass der Ladungstransferwiderstand eine signifikante Limitierung der Vegard-
Verformung in ESM-Messungen darstellt.  
Im Rahmen der ortsabhängigen Messungen konnten unterschiedliche Bereiche auf der 
Probenoberfläche identifiziert werden, in denen jeweils entweder elektrostatische oder 
elektromechanische Signalbeiträge dominieren. Abbildung 17 zeigt die Messkanäle ?̅?LF 
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(Überlagerung von Elektrostatik und Vegard-Verformung) und 𝐴HF (reine Elektrostatik) sowie 
den Differenzkanal 𝑎f (reine Vegard-Verformung) für einen exemplarischen Bereich der 
Probenoberfläche. Eine detailliertere Beschreibung der gezeigten Kanäle kann Kapitel 3.1 
entnommen werden. Im Bereich (x) der Abbildung tritt ein starker Signalbeitrag der 
Elektrostatik auf, wohingegen keine signifikante Vegard-Verformung beobachtet wird. In 
Bereich (y) ist zu erkennen, dass ein weitgehend konstantes 𝑎f-Signal (Vegard-Verformung) 
erhalten wird, obwohl die Topographie in diesem Bereich sehr uneben ist. Dies demonstriert, 
dass das Signal wie erwünscht nicht von topographischen Eigenschaften überlagert wird. Im 
Bereich (z) tritt eine starke Vegard-Verformung bei gleichzeitig schwacher Elektrostatik auf. 
Dies weist auf die Existenz lokaler Defekte hin, welche beispielsweise an Korngrenzen 
auftreten.  
 
Abbildung 17: ESM-Untersuchung unter Einsatz der Kompensationsmethode (mit 𝑈ac =
1 V, 𝑈dc = ±1 V) auf Cu2Mo6S8 bei Raumtemperatur. Dargestellt sind die Kanäle ?̅?LF 
(Überlagerung von Elektrostatik und Vegard-Verformung), 𝐴HF (reine Elektrostatik) und 𝑎f 
(reine Vegard-Verformung). 
Darüber hinaus wurde ein möglichst homogener Bereich der Probe ausgewählt, um 
temperaturabhängige Messungen im Bereich von 250 K bis 400 K durchzuführen. Das Ergebnis 
ist in Abbildung 18 dargestellt. In Abbildung 18b zeigt sich, dass 𝐴HF – so wie für rein 
elektrostatische Effekte erwartet – keine Abhängigkeit von der Temperatur aufweist. Dagegen 
zeigt 𝑎f ein thermisch aktiviertes Verhalten, wie dies für Vegard-Verformung zu erwarten ist. 
 




Abbildung 18: Temperaturabhängige ESM-Messungen (𝑈ac = 2.5 V, 𝑈dc = ±2.5 V) unter 
Einsatz der Kompensationsmethode zur Trennung elektrostatischer (𝐴HF) und 
elektromechanischer (𝑎f) Signalbeiträge. ?̅?LF beinhaltet – so wie auch das typische Signal nicht-
modifizierter ESM-Aufbauten – sowohl elektromechanische als auch elektrostatische 
Signalbeiträge. Alle dargestellten Werte sind Mittelungen über den gesamten Messbereich, 
welcher links in der Darstellung der Topographie als blaue Ellipse markiert ist. 
In Abbildung 18 wird darüber hinaus deutlich, dass die Beiträge von Elektrostatik und Vegard-
Verformung bei Raumtemperatur selbst für das hier untersuchte, hochdiffusive MIEC-
Modellmaterial ähnlich groß sind. Zum einen demonstriert dies noch einmal deutlich die 
Notwendigkeit der Eliminierung von Elektrostatik für eine sinnvolle Interpretation von ESM-
Daten. Zum anderen wirft dieses Ergebnis die Frage nach dem Grund für die geringe Vegard-
Signalintensität auf.  
Zur Klärung dieser Frage wurden weitere Überlegungen anhand von Gleichung (19) (vgl. 
Kapitel 2.6.2), welche die Vegard-Verformung quantitativ beschreibt, angestellt. Nach leichter 












Hier beschreibt  Δ𝑐Cu 𝑐Cu⁄  die relative Kupfer-Konzentrationsänderung an der Grenzfläche 
zwischen AFM-Spitze und Probe. Für die Poisson-Zahl 𝜈 wurde ein typischer Wert von 0.25 
angenommen. Der Vegard-Koeffizient 𝛽 ≈ 0.03 wurde anhand kristallographischer Daten122 
abgeschätzt. Der Kupfer-Diffusionskoeffizient 𝐷Cu
a  wurde aus makroskopischen 
impedanzspektroskopischen Messungen erhalten. Einsetzen von 𝐷Cu
a = 3 ⋅ 10−6 cm2/s, 𝜔 =
2𝜋 ⋅ 250 kHz und  𝑑1(300K) = 𝑎f(300K) =  5 pm ergibt eine geringe Auslenkung 
Δ𝑐Cu 𝑐Cu⁄ (300𝐾) ≈ 0.005.  
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Im Vergleich mit der galvanostatischen Titrationskurve von Cu2Mo6S8 ist ersichtlich, dass diese 
Konzentrationsänderung von 0.5% nur einigen wenigen Millivolt Unterschied im 
thermodynamischen Reduktionspotential entspricht.122 Während der ESM-Messung wurde 
jedoch eine ac-Spannung von 2.5 V angelegt. Die hohe Überspannung weist auf einen großen 
Ladungstransferwiderstand 𝑅CT hin. Für eine grobe Einordnung von 𝑅CT wurde zunächst der 
gesamte Widerstand abgeschätzt. Dieser setzt sich zusammen aus 𝑅gesamt = 𝑅CT + 𝑅D, wobei 
𝑅D den Diffusionswiderstand des nanoskopischen Volumens unterhalb der Spitze beschreibt. 
Unter der vereinfachenden Annahme, dass die Größe der Vegard-Verformung maßgeblich 
durch die geflossene Ladung bestimmt wird und die Kristallorientierung eine untergeordnete 
Rolle einnimmt, ergibt sich 𝑅gesamt in der Größenordnung von 10
10 Ω. Dagegen liegt 𝑅D im 
Bereich von 105 Ω und damit etwa fünf Größenordnungen niedriger als der gesamte 
Widerstand (Die zugrundeliegenden Rechnungen sind in detaillierter Form in der SI der 
Publikation einsehbar). Damit kann angenommen werden, dass 𝑅CT dem Gesamtwiderstand 
𝑅gesamt ≈ 10
10 Ω entspricht. Die Größenordnung des Widerstandes erscheint auf den ersten 
Blick ungewöhnlich hoch; bezogen auf die Kontaktfläche ergibt sich mit einem nominalen 
Spitzen-Radius von 10 nm jedoch ein Wert im Bereich von 10-1 Ω cm2. 
Diese Abschätzung zeigt eindrücklich, dass die Vegard-Verformung maßgeblich durch den 
Ladungstransferwiderstand limitiert ist. Dies ist dadurch zu erklären, dass das Verhältnis 
zwischen Ladungstransfer-Impedanz und Diffusions-Impedanz allgemein mit zunehmender 
Frequenz ansteigt.123 In der bisherigen wissenschaftlichen Diskussion wurde dem 
Ladungstransferwiderstand dennoch kein großer Einfluss auf das ESM-Signal 
beigemessen.29,94,96 Die hier vorgestellten Ergebnisse machen dagegen deutlich, dass in 
zukünftigen ESM-Messungen großer Wert auf die Minimierung von Kontakt- und 
Ladungstransferwiderständen gelegt werden muss. Diese Thematik wird erneut in Kapitel 6 
aufgegriffen. 
Im Rahmen dieser Publikation ist es erstmals gelungen, temperaturabhängige ESM-Messungen 
auf einem MIEC-Material unter effektiver Kompensation der Elektrostatik durchzuführen. 
Zusätzlich konnte erstmals gezeigt werden, dass der Ladungstransferwiderstand eine 
signifikante Limitierung der Vegard-Verformung bedingt. Die Ergebnisse implizieren, dass die 
Messung der Vegard-Verformung mittels ESM auf typischen Elektrodenmaterialien – welche 
einen um mehrere Größenordnungen niedrigeren Diffusionskoeffizienten als das hier 
verwendete Modellmaterial aufweisen – nur bei niedrigeren Frequenzen oder höheren 
Temperaturen möglich ist.  
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Die vorliegende Arbeit beschäftigt sich intensiv mit der Entwicklung zuverlässiger Methoden 
zur räumlich hochaufgelösten Charakterisierung ambipolarer Diffusionsprozesse in ionisch-
elektronisch gemischtleitenden Materialien (MIECs). Die Relevanz dieses Themas zeigt sich 
insbesondere mit Blick auf typische Batteriesysteme wie die Lithiumionenbatterie (LIB), wo 
MIECs als Aktivmaterialien innerhalb komplex aufgebauter Kompositelektroden eingesetzt 
werden. Die diffusiven Eigenschaften dieser Elektroden können mit klassischen, 
makroskopischen Methoden nicht zuverlässig charakterisiert werden. Stattdessen werden 
Techniken mit einer räumlichen Auflösung im Bereich einzelner Partikel benötigt. Seit der 
Entwicklung der elektrochemischen Verformungsmikroskopie (ESM) vor elf Jahren gilt diese 
Methode als vielversprechend, die genannte Lücke bestehender Analytikmethoden zu 
schließen.29 Die auf der Rasterkraftmikroskopie beruhende Methode verfolgt die Idee, eine 
Vegard-Verformung auf MIECs zu induzieren und zu messen, um so Rückschlüsse auf die 
lokalen Diffusionseigenschaften zu erhalten. In jüngster Zeit sind jedoch zunehmend Zweifel 
an der Korrektheit der bisher üblichen Interpretation von ESM-Daten aufgekommen. So konnte 
bereits in vorherigen Arbeiten der Gruppe Roling gezeigt werden, dass insbesondere der 
ungewollte Einfluss von Elektrostatik zu einer massiven Verfälschung der Ergebnisse führen 
kann.95,104 Diese Resultate konnten in der Zwischenzeit sowohl durch die hier vorgestellten 
Untersuchungen als auch durch aktuelle Publikationen anderer Gruppen bestätigt werden.105,108  
Die Publikationen Eins und Drei (vgl. Kapitel 3.1 und 3.3) dieser Arbeit beinhalten erstmals 
ESM-Messungen unter aktivem Ausschluss elektrostatischer Effekte zur separaten 
Bestimmung der Vegard-Verformung auf einem MIEC-Material. Dies wurde maßgeblich durch 
die folgenden zwei Aspekte ermöglicht: Erstens wurde eine neue Kompensationsmethode zur 
effektiven Trennung elektrostatischer und elektromechanischer ESM-Beiträge entwickelt. 
Diese Methode basiert auf der Nutzung der unterschiedlichen Frequenz- und 
Spannungsabhängigkeit der verschiedenen Kraftbeiträge. Zweitens wurde gezielt Cu2Mo6S8 als 
MIEC-Modellmaterial für die Untersuchungen ausgewählt, welches mit 3 ⋅ 10−6 cm2/s einen 
außergewöhnlich hohen ambipolaren Diffusionskoeffizienten aufweist. Die Diffusion in 
diesem Material ist damit um etwa fünf bis sechs Größenordnungen schneller als in typischen 
Elektrodenmaterialien wie LiCoO2,
113–115 was in erster Näherung zu einer um etwa zwei bis 
drei Größenordnungen stärkeren Vegard-Verformung führt [vgl. Gleichung (19)].  
In Publikation Eins (vgl. Kapitel 3.1) wurden Testmessungen auf dem genannten MIEC-




durchgeführt. Auf diese Weise konnte die generelle Funktionalität der neuen Methode bestätigt 
werden. Gleichzeitig wurde bereits deutlich, dass die reine Vegard-Verformung unter 
Ausschluss elektrostatischer Effekte selbst auf dem hochdiffusiven Modellmaterial nur 
schwach ausgeprägt ist.  
In Publikation Drei (vgl. Kapitel 3.3) wurde die neue Kompensationsmethode genutzt, um 
systematisch orts- und temperaturabhängige ESM-Untersuchungen auf dem Modellmaterial 
Cu2Mo6S8 durchzuführen. Auf diese Weise konnte eindeutig die erfolgreiche Trennung von 
temperaturunabhängiger Elektrostatik und thermisch aktivierter Vegard-Verformung 
demonstriert werden. Unter Einbezug makroskopischer impedanzspektroskopischer 
Untersuchungen wurde der gesamte Widerstand sowie der reine Diffusionswiderstand 
abgeschätzt. Hierdurch wurde deutlich, dass der Ladungstransferwiderstand um mehrere 
Größenordnungen höher als der Diffusionswiderstand liegen muss. Dies spricht dafür, dass die 
Vegard-Verformung tatsächlich deutlich stärker durch den Ladungstransfer als durch die 
chemische Diffusion limitiert wird. Dieses Resultat erklärt die – bereits im Rahmen der ersten 
Publikation beobachteten – schwachen Vegard-Verformungen und steht in starkem Kontrast 
zur bisher in der wissenschaftlichen Diskussion vorherrschenden Annahme, wonach der 
Ladungstransferwiderstand eine geringe oder sogar vernachlässigbare Rolle spiele.29,94,96 Die 
neuen Resultate dieser Arbeit implizieren, dass zukünftige Messungen auf typischen 
Elektrodenmaterialien – mit signifikant niedrigeren Diffusionskoeffizienten als das hier 
untersuchte Modellmaterial – erhöhte Temperaturen und niedrigere ESM-Frequenzen 
erfordern, um tatsächlich Vegard-Verformung messen zu können. Ein Ausblick über 
potenzielle Lösungsstrategien zu dieser Herausforderung erfolgt in Kapitel 6. 
Als Alternative zur ESM wurde in Publikation Zwei (vgl. Kapitel 3.2) eine weitere Methode 
zur AFM-basierten Bestimmung lokaler Diffusionskoeffizienten auf MIEC-Materialien 
entwickelt und vorgestellt. Diese ermöglicht insbesondere auch die Untersuchung von 
Materialien mit einem niedrigen ambipolaren Diffusionskoeffizienten mit einer unteren Grenze 
von etwa 10−15cm2 s⁄ . Die grundsätzliche Idee der Methode besteht in der Verfolgung der 
Konzentrations-Depolarisation – ausgehend von einem zuvor induzierten stationären Zustand 
–zum Gleichgewichtszustand. Der stationäre Zustand wird zunächst durch eine Polarisation im 
Kontaktmodus eingestellt. Die eigentliche Messung erfolgt anschließend im 
Nichtkontaktmodus, wobei die Relaxation des lokalen Oberflächenpotentials als Messgröße 
dient. Die quantatitive Auswertung des ambipolaren Diffusionskoeffizienten wurde durch den 
Vergleich mit zusätzlich implementierten dreidimensionalen Diffusions-Simulationen 




angesprochenen Probleme der ESM umgangen werden. Dazu zählt insbesondere der in der 
ESM schwierig quantifizierbare Einfluss elektrostatischer Kräfte. Im Gegenteil wird hier das 
Vorhandensein elektrostatischer Kräfte gezielt zur Messung des Oberflächenpotentials 
während der Konzentrations-Depolarisation genutzt. Weiterhin wurde für ESM intensiv das 
Problem niedriger Zeitskalen diskutiert. Da die Messungen der Depolarisations-Methode im 
Gegensatz zur ESM statisch erfolgen, stellen die Zeitskalen hier keine nennenswerte 
Limitierung dar. Zusätzlich wurde auf die Limitierung der Vegard-Verformung in ESM-
Messungen aufgrund des hohen Ladungstransferwiderstands aufmerksam gemacht. 
Ladungstransferwiderstände beeinflussen die Ergebnisse der Depolarisations-Methode 
dagegen nicht, da nur der Polarisationsschritt im Kontaktmodus erfolgt, wohingegen die 
eigentliche Messung der Depolarisation ohnehin ohne mechanischen Kontakt zwischen Spitze 
und Probe stattfindet. Die Publikation demonstriert die Funktionalität der neu entwickelten 
Depolarisations-Methode am Beispiel der quantitativen Untersuchung der ambipolaren 
Diffusion innerhalb eines einzelnen Partikels des typischen Elektrodenmaterials LiCoO2. Dabei 
wurde eine gute Übereinstimmung des nanoskopisch ermittelten Diffusionskoeffizienten sowie 
dessen Aktivierungsenergie mit makroskopischen Vergleichsdaten an LiCoO2-Dünnschichten 
festgestellt.  
In Kürze zusammengefasst lässt sich sagen, dass im Rahmen dieser Arbeit als erster wichtiger 
Schritt eine entscheidende Problematik der ESM – der ungewollte Einfluss elektrostatischer 
Kraftbeiträge – durch die Entwicklung einer neuen Kompensationsmethode behoben werden 
konnte. Im Zuge dessen wurden weitere Limitierungen der ESM identifiziert, welche 
maßgeblich mit den hohen, für die ESM-Resonanzverstärkung notwendigen, Frequenzen 
zusammenhängen. Zur Lösung dieser Herausforderung wurde eine vollständig neue Methode 
auf Basis einer Depolarisations-Technik entwickelt und validiert. Diese Methode ermöglicht 
die quantitative Bestimmung des ambipolaren Diffusionskoeffizienten auf einzelnen 
Aktivmaterialpartikeln. In Kapitel 6 folgt ein Ausblick über zukünftige Herausforderungen 
sowie potentielle Anwendungsmöglichkeiten mit dem Ziel der weiteren Optimierung von 





The present work is intensively concerned with the development of reliable methods for the 
high-spatial-resolution characterization of ambipolar diffusion processes in mixed ionic-
electronic conductors (MIECs). The relevance of this topic is particularly evident for typical 
battery systems such as the lithium ion battery (LIB), where MIECs are used as active materials 
within complex composite electrodes. The diffusive properties of these electrodes cannot be 
reliably characterized by means of classical methods. Instead, techniques with a spatial 
resolution in the order of single grains are required. Since the development of the 
electrochemical strain microscopy (ESM) eleven years ago, this method is considered as a 
promising tool for closing the aforementioned gap in existing analytical methods.29 The atomic 
force microscopy (AFM) based method pursues the idea of inducing and measuring a Vegard 
deformation on MIECs in order to obtain information about the local diffusive properties. 
Recently, however, there have been increasing doubts about the correctness of common ESM 
interpretations. Thus, previous works of the Roling group have shown that the unintentional 
influence of electrostatics can lead to massive misinterpretations.95,104 In the meantime, these 
results have been confirmed by the studies presented here and by recently published results of 
other groups.105,108  
The publications one and three (see chapters 3.1 and 3.3) include for the first time ESM 
measurements on a MIEC material with active exclusion of electrostatic effects to probe solely 
Vegard strain. Two main aspects made these measurements possible: First, a new compensation 
method was developed to effectively separate electrostatic and electromechanical ESM 
contributions. This method is based on exploiting the different frequency and voltage 
dependency of the different forces. Second, Cu2Mo6S8 was specifically selected as a MIEC 
model material due to its exceptionally high ambipolar diffusion coefficient of 3 ⋅ 10−6 cm2/s. 
Diffusion in this material is thus about five to six orders of magnitude faster than in typical 
electrode materials such as LiCoO2,
113–115 which, to a first approximation, results in a Vegard 
strain about two to three orders of magnitude stronger (see equation 19).  
In publication one (see chapter 3.1), proof-of-principle measurements were carried out on the 
MIEC model material and on a solid-state electrolyte containing piezoelectric phases. In this 
way, the general functionality of the new method could be confirmed. At the same time, it 
became clear that the pure Vegard deformation excluding electrostatic effects is weak even on 




In publication three (see chapter 3.3), the new compensation method was used to systematically 
perform spatially resolved and temperature-dependent ESM studies on the model MIEC 
material Cu2Mo6S8. In this way, the successful separation of temperature-independent 
electrostatics and thermally activated Vegard strain was clearly demonstrated. With the aid of 
additional macroscopic impedance spectroscopy measurements, the total resistance as well as 
the pure diffusion resistance were estimated. Thus, it was shown that the charge transfer 
resistance is several orders of magnitude higher than the diffusion resistance and Vegard strain 
is therefore most likely limited by charge transfer rather than by chemical diffusion. This result 
explains the low magnitude of Vegard strain, which had already been observed in the first 
publication. Yet, it is in strong contrast to the assumption prevailing in the scientific discussion 
so far, according to which the charge transfer resistance played a minor or even negligible 
role.29,94,96 The new results of this work imply that future measurements on typical electrode 
materials – with significantly lower diffusion coefficients than the model material investigated 
here – require elevated temperatures and lower ESM frequencies in order to probe Vegard 
strain. Chapter 6 gives an outlook on potential strategies to solve this challenge. 
In publication two, an alternative method for AFM-based determination of local diffusion 
coefficients on MIEC materials was developed and presented. In particular, the new method 
also allows the investigation of materials with slow ambipolar diffusion with a lower limit of 
about 10−15cm2 s⁄ . The basic idea of the method is to track the concentration depolarization 
starting from a priorly induced steady state to the equilibrium state. The steady state is first 
established by polarization in contact mode. The subsequent measurement of the local surface 
potential relaxation is then performed in non-contact mode. In order to enable quantitative data 
evaluation, additional three dimensional diffusion simulations were implemented. A major 
advantage of the method is that almost all the problems of ESM mentioned above are 
circumvented. These include in particular the influence of electrostatic forces, which is difficult 
to quantify in ESM. On the contrary, for the depolarization method the presence of electrostatic 
forces is specifically exploited to measure the local surface potential during the concentration 
depolarization. Furthermore, the problem of low time scales has been intensively discussed for 
ESM. Since the measurements of the depolarization method are static, in contrast to ESM, time 
scales are not a significant limitation here. Additionally, attention was drawn to the limitation 
of Vegard deformation in ESM measurements due to a high charge transfer resistance. Charge 
transfer resistances do not affect the results of the depolarization method, since only the 
polarization step is performed in contact mode, whereas the actual measurement of 




demonstrates the functionality of the newly developed method at the investigation of the 
diffusive properties within a single particle of the common electrode material LiCoO2. A good 
agreement of the nanoscopically determined diffusion coefficient and its activation energy with 
macroscopic data of LiCoO2 thin films was obtained.  
In summary, as a first step a crucial problem of ESM, namely the unwanted influence of 
electrostatic force contributions, could be solved by the development of a new compensation 
method. At the same time, further limitations of ESM were identified, which are significantly 
related to the high frequencies required for ESM resonance amplification. To solve this 
challenge, a completely new method based on a depolarization technique was developed and 
validated. This method allows quantitative determination of the ambipolar diffusion coefficient 
on individual active material particles. An outlook on future challenges as well as potential 







Sowohl die elektrochemische Verformungsmikroskopie (ESM) als auch die neu entwickelte 
Depolarisations-Methode stellen wertvolle Werkzeuge für die räumlich hochaufgelöste 
Charakterisierung von Elektrodenmaterialien auf der Ebene einzelner Partikel dar. 
Herausforderungen für die Zukunft bestehen für die erstgenannte Methode insbesondere in der 
korrekten Dateninterpretation. Zunächst ist zu betonen, dass quantitative Messungen der 
Vegard-Verformung nur unter Einsatz von Techniken zur effektiven Elimininierung 
elektrostatischer Signalbeiträge möglich sind. In Zukunft kann die neu entwickelte 
Kompensationsmethode für diesen Zweck eingesetzt werden. Darüber hinaus demonstrieren 
die Ergebnisse dieser Arbeit, dass eine signifikant stärkere Vegard-Verformung zu erwarten 
wäre, wenn es gelingt, den Ladungstransferwiderstand zu reduzieren. Im Umkehrschluss würde 
dies ESM-Messungen mit deutlich niedrigeren Anregungsspannungen ermöglichen. Die 
Reduktion des Ladungstransferwiderstandes könnte in Zukunft durch die gezielte Auswahl 
geeigneter AFM-Spitzen oder auch durch die Entfernung potenziell vorhandener Interphasen 
auf der Probenoberfläche bewerkstelligt werden. Darüber hinaus sollten zukünftige Messungen 
bei erhöhter Temperatur und niedrigerer Anregungsfrequenz betrieben werden. Insbesondere 
der letztgenannte Punkt birgt allerdings große technische Herausforderungen. Da die 
Verwendung niedrigerer Frequenzen mit einem Verlust der Resonanzverstärkung einhergeht, 
müssen andere Wege zur Verbesserung des Signal-zu-Rauschen Verhältnisses gefunden 
werden. Eine Möglichkeit läge in der Verwendung eines abgewandelten AFM-Aufbaus unter 
Verwendung eines Laser-Doppler-Vibrometers, welcher in einer kürzlich publizierten 
Veröffentlichung vorgestellt wurde.108 Aufgrund der insgesamt hohen Anforderungen stellt 
sich jedoch die Frage, ob nicht eine andere Idee ins Auge gefasst werden sollte: Statt der 
Messung der Vegard-Verformung könnte ESM ohne Veränderung des experimentellen 
Aufbaus gezielt zur Messung der elektrostatischen Kraft – und der damit verknüpften lokalen 
Kapazität – eingesetzt werden. Das Potential derartiger Messungen wurde kürzlich für die 
Untersuchung verschiedener Festelektrolyte demonstriert.124 Insbesondere die zusätzliche 
Kombination mit weiteren Methoden, wie beispielsweise der Leitfähigkeits-
Rasterkraftmikroskopie (c-AFM), erscheint hier vielversprechend. Eine mögliche Anwendung 
läge zum Beispiel in der Identifikation von Rissen innerhalb der Sekundärpartikel gealterter 
ASSB-Kathoden. Aktuelle Veröffentlichungen legen nahe, dass derartige 





Zur Untersuchung des lokalen ambipolaren Diffusionskoeffizienten in Elektrodenmaterialien 
erscheint dagegen die in der zweiten Publikation entwickelte Depolarisations-Methode 
vielversprechender. Nachdem im Rahmen dieser Arbeit die Funktionalität eindeutig durch erste 
proof-of-principle Messungen demonstriert werden konnte, sollten zukünftige Untersuchungen 
systematisch die Ortsabhängigkeit von lokalem Diffusionskoeffizienten und dessen 
Aktivierungsenergie auf der Ebene einzelner Körner erfassen. Aufgrund der Robustheit der 
Methode gegenüber kleinerer, nicht-leitfähiger Bereiche auf der Probenoberfläche eignet sie 
sich besonders für in-situ Untersuchungen von MIEC-Partikeln in unterschiedlichen 
Ladezuständen während der Zyklisierung von Batterien. Auf diese Weise kann die Performanz 
einzelner Partikel innerhalb einer Elektrode beurteilt werden und, darauf aufbauend, die 
Beziehung zwischen strukturellen und elektrochemischen Eigenschaften mit hoher räumlicher 
Auflösung identifiziert werden.  
Eine kritische Größe der Depolarisations-Methode stellt der mechanische Radius der AFM-
Spitze dar. Dieser wurde im Rahmen dieser Arbeit mittels Elektronenmikroskopie bestimmt. 
Dies ist jedoch aufwendig und kann darüber hinaus Abnutzungseffekte, welche während der 
Messung auftreten könnten, nicht erfassen. In Zukunft sollten Möglichkeiten überprüft werden, 
den Spitzenradius schnell, zuverlässig und innerhalb des AFM-Aufbaus testen zu können. 
Dafür bieten sich Kalibrationsmessungen auf homogenen Materialien, Techniken wie Spitzen-
Charakterisierer126 oder die sogenannte blinde Spitzenerfassung127,128 sowie die Zuhilfenahme 
theoretischer Modelle wie des Hertz-Modells an.32 
Zusammenfassend betrachtet können die in dieser Arbeit gewonnen Erkenntnisse zukünftig 
aktiv für die Charakterisierung von Batterie-Elektrodenmaterialien – beispielsweise für 
Lithiumionenbatterien (LIBs) oder Festkörperbatterien (ASSBs) – eingesetzt werden.  Mit 
Blick auf die anfangs erwähnten globalen Herausforderungen im Rahmen der Energiewende 
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